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1 Contexte de l’étude 
Lors du Forum International Génération IV (GIF) organisé en 2001, une charte entre les acteurs majeurs 
du nucléaire civil (l’Afrique du Sud, l’Argentine, le Brésil, le Canada, la Chine, les Etats-Unis, l’Euratom, la 
Russie, la France, le Japon, la Corée, le Royaume-Uni et la Suisse) a été signée. Les membres du GIF se 
sont engagés à mener en collaboration des travaux de recherche et de développement sur les centrales 
nucléaires de quatrième génération afin d’éviter et d’atténuer les accidents, d’améliorer la durabilité et 
la compétitivité par rapport aux autres sources d’énergie, d’optimiser l’utilisation du combustible et de 
parvenir au plus haut degré de sureté de l’installation.  
Suite à l’examen d’une centaine de concepts de réacteur en 2002, les membres  du GIF ont retenus six 
systèmes sur lesquels porte la R&D :  
 Le réacteur à neutrons rapides à caloporteur gaz (RNR-G) ; 
 Le réacteur à neutrons rapides refroidi au plomb (RNR-Pb) ; 
 Le réacteur à sels fondus (RSF) ; 
 Le réacteur à neutrons rapides à caloporteur sodium (RNR-Na) ; 
 Le réacteur refroidi à l’eau supercritique (RESC) ; 
 Le réacteur à très haute température (RTHT). 
La France par l’intermédiaire du Commissariat à l’Energie Atomique (CEA) a choisi de concentrer sa R&D 
sur le réacteur à neutrons rapides refroidi au sodium (RNR-Na) et le réacteur à neutrons rapides à 
caloporteur gaz. Dernièrement le choix du développement d’un prototype de RNR-Na a été privilégié. La 
divergence de ce réacteur appelé ASTRID (Advanced Sodium Technological Reactor for Industrial 
Demonstration) est prévue pour 2023.  
1.1 Le réacteur à neutrons rapides refroidi au sodium 
Les réacteurs à neutrons rapides sodium ont déjà été étudiés par le passé, mais cette filière a été 
brutalement interrompue. Cependant l’exploitation des réacteurs refroidis au sodium Phénix 
(opérationnel entre 1973 et 2009) et Superphénix (opérationnel de manière discontinue pendant un an 
entre 1986 et 1997) a permis au CEA de disposer d’un retour d’expérience sur l’utilisation du sodium. 
Dans les concepts choisis par la France pour ce type de réacteur, le sodium intervient comme fluide 
caloporteur dans les circuits primaire et secondaire. Dans Phénix, SuperPhénix ainsi que les autres RNR-
Na qui ont fonctionné de par le monde, le cycle de conversion d’énergie était un cycle de Rankine 
fonctionnant à la vapeur d’eau. La vapeur d’eau permet de faire tourner la turbine et ainsi de générer 
l’électricité. La Figure 1 présente le schéma d’un réacteur à neutrons rapide sodium type Phénix et 







Figure 1: Schéma d’un réacteur à neutrons rapides refroidi au sodium  
Le réacteur est composé de trois circuits : le circuit primaire est composé de sodium ayant une 
température comprise entre 395 et 545°C, le second est également composé de sodium mais sa 
température est légèrement plus faible puisqu’elle est comprise entre 380 et 525°C, enfin le dernier 
circuit correspondant au circuit de conversion de l’énergie et composé de vapeur d’eau dont la 
température est comprise entre 240 et 490°C et le pression égale à 190 bar.  
Dans le cadre du projet ASTRID, différentes options de conceptions sont à l’étude  dont notamment 
l’utilisation d’un fluide différent de la vapeur d’eau dans le circuit de conversion de l’énergie. Dans ce 
cadre, le CO2 est envisagé. 
1.1.1 Choix du CO2 supercritique dans le cycle de conversion de l’énergie 
Dans le système présenté ci-dessus, les transferts de chaleurs s’effectuent entre  : 
 Le sodium du circuit primaire et le sodium du circuit secondaire ; 
 Le sodium du circuit secondaire et la vapeur d’eau du circuit de conversion de l’énergie.  
L’un des principaux inconvénients que présente ce système est la combinaison des fluides sodium et 
vapeur d’eau présents respectivement dans le circuit secondaire et dans le circuit de conversion 
d’énergie car ces fluides peuvent réagir de manière explosive en cas de fissure importante. Afin 
d’éliminer ce risque et donc pour augmenter la sureté nucléaire (critère GENIV), il peut être envisagé de 
remplacer la vapeur d’eau par du CO2 à l’état supercritique dans un cycle de Brayton.  
En effet, des études en cours ont montré que le CO2 et le Na réagissait également à chaud mais avec une 
cinétique beaucoup moins violente que la réaction sodium-eau et sans formation de produit corrosif (tel 
que la soude dans le cas de la seconde réaction). 
Cycle de conversion de l’énergie 
380°C <T <525°C 





Par ailleurs, un cycle de Brayton au CO2 supercritique présente d’autres avantages : 
 Compacité du cycle ; 
 Augmentation du rendement. 
Le CO2 se présente sous forme supercritique lorsqu’il a une température et une pression au-dessus du 
point critique c'est-à-dire au-dessus de 31°C et 74 bars. La Figure 2 présente le diagramme de phase du 
CO2.  
 
Figure 2: Diagramme de phase du CO2 
Proche du point critique, la densité du fluide est proche de l’état liquide. La températ ure du point 
critique (31°C) étant proche de la  température ambiante, le travail de compression à fournir au point 
« froid » du cycle est moindre. Il faut savoir qu’une part non négligeable du rendement d’un cycle de 
conversion d’énergie à gaz est perdue à cause du travail de compression du gaz au point « froid » [1]. 
La figure 3 présente les calculs de rendements énergétiques atteints pour différents fluides considérés 
entre 425°C et 625°C. Ces calculs ont été réalisés par le laboratoire national Argonne aux Etats-Unis, en 
considérant un cycle de Brayton pour les fluides supercritiques CO2 SC (en rouge) et H2O SC (en vert) et 






Figure 3: Rendement pour différents cycles calculés par le Laboratoire National Argonne (US) 
On remarque sur la Figure 3 que, quelle que soit la température considérée, l’eau supercritique apparait 
comme le fluide le plus performant. Cependant il n’a pas été retenu comme fluide potentiel pour le cycle 
de conversion de l’énergie car il soulève de nombreux problèmes de corrosion. De plus, on peu t noter 
qu’au-dessus de 530°C, le CO2 SC permet un meilleur rendement énergétique que la vapeur d’eau.  Par 
ailleurs, de récents calculs ont montrés qu’un rendement de 43% pouvait être atteint en utilisant du CO2 
SC à 515°C et 250 bars [2], ce qui est supérieur au rendement énergétique de la vapeur d’eau à 515°C qui 
est de 42%.  
Répondant ainsi aux critères de sureté (élimination de la réaction exothermique entre le sodium et l’eau) 
et de rendement imposés pour le développement des réacteurs de 4ème génération, le CO2 supercritique 
(CO2 SC) a été retenu comme fluide potentiel en alternative à la vapeur d’eau.  
On peut noter que dans les conditions maximales de fonctionnement du réacteur, le CO2 SC présent dans 
le cycle de conversion de l’énergie aura une température de 515°C et une pression de 250 bar. L’étude 
présentée sera menée à 550°C afin d’assurer une marge de sécurité sur le comportement des matériaux. 
1.1.2 Choix d’un acier ferrito-martensitique pour l’échangeur thermique 
Les matériaux sélectionnés pour la réalisation d’échangeurs thermiques devront répondre à plusieurs 
critères : 
 Bonnes propriétés mécaniques jusqu’à 550°C afin d’assurer la stabilité de l’installation ; 
 Bonnes propriétés physiques (bonne conductivité, faible coefficient de dilatation thermique)  afin 
d’assurer la fonction d’échangeur thermique  ; 
 Bonne tenue en corrosion dans le CO2 et Na afin d’assurer la stabilité et la durée de 
fonctionnement de l’installation ; 





Deux catégories de matériau répondent à ces critères : les aciers ferrito-martensitiques à 9-12%Cr et les 
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12,5  29 0,6 
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18,2  21 1 Bonne 
Tableau 1: Comparaison des propriétés des aciers ferrito-martensitiques Fe-9%Cr et des aciers austénitiques à 18-25%Cr 
A la lecture du tableau, on peut constater que les aciers ferrito-martensitiques (F-M) sont de très bons 
candidats pour la réalisation d’échangeurs thermiques, car ils présentent un faible coefficient 
d’expansion thermique et une forte conductivité thermique. Par ailleurs, leur coût nettement moins 
élevé que celui des aciers austénitiques les rendent d’autant plus intéressant que ce critère devient de 
plus en plus important dans un contexte économique tendu. Néanmoins, une propriété de ces aciers 
reste nettement en dessous de celle des aciers austénitiques : le comportement en corrosion. Cela est 
du à leur teneur en Cr beaucoup plus faible. Cette propriété est d’autant plus importante qu’elle  peut 
avoir des conséquences très néfastes sur la tenue mécanique de l’échangeur et sur le rendement du 
cycle du fait de l’isolation thermique de l’oxyde.  
Pour cette raison, il est important d’étudier le comportement en corrosion des aciers (F-M). Dans le 
cadre de ces travaux, il a été choisi d’étudier le comportement en corrosion d’un acier (F-M) contenant 
12%Cr afin de déterminer si une plus forte teneur en chrome de cet acier est suffisante pour garantir un 
comportement protecteur en corrosion, ou si au contraire ce matériau possède une tenue en corrosion 
similaire à l’acier Fe-9Cr (Tableau 1).  
2 Objectifs et approche de l’étude 
Comme il a été vu précédemment, les aciers ferrito-martensitiques présentent un intérêt particulier 
pour la réalisation d’échangeur thermique. Dans ces travaux, nous allons nous attacher à l’étude du 
comportement en corrosion de ces aciers afin d’identifier les paramètres cruciaux pilotant la nature du 
comportement en corrosion. Nous proposerons ensuite un modèle permettant d’expliquer la nature des 





Pour ce faire, une première étude de corrosion à 550°C et à pression atmosphérique a été menée car des 
études ont montré que la pression totale du gaz n’influe pas de manière significative sur le mécanisme 
d’oxydation [3-4]. 
Ainsi, cette étude a pour objectifs: 
 D’étudier le comportement des aciers ferrito-martensitiques dans le CO2  et en particulier celui 
de l’acier Fe-12Cr ; 
 D’étudier l’influence des impuretés oxydantes présentes dans le CO2 sur le mécanisme 
d’oxydation ; 
 De proposer des recommandations techniques visant à améliorer la tenue en corrosion des 
aciers ferrito-martensitiques.  
Dans le premier chapitre un état de l’art sur le comportement en corrosion des aciers ferrito-
martensitiques dans le CO2 sera présenté. La morphologie des couches d’oxyde ainsi que les mécanismes  
d’oxydation proposés dans la littérature  seront présentés. Récemment des résultats publiés dans la 
littérature [5] ont montré que la présence d’O2 en forte teneur (%) dans CO2 permet de changer la nature 
de la couche d’oxyde. L’effet d’une faible quantité d’O2 comme celle liée à la présence d’impuretés dans 
CO2 (μbar) n’a jamais été étudié. Par contre, l’effet d’une faible quantité d’O2 (μbar) (non dilué dans CO2) 
sur le comportement en corrosion d’alliage fer-chrome a fait l’objet de nombreuses publications. Les 
résultats associés seront exposés dans ce chapitre.  
Le deuxième chapitre présentera le matériau étudié, les installations et les conditions d’essais ainsi que 
les différentes techniques d’analyses utilisées pour caractériser les oxydes formés. Une étude 
approfondie sur les principes de fonctionnement de la sonde à oxygène et sur les informations délivrées 
par celle-ci sera également présentée.  
Le troisième chapitre sera consacré aux résultats expérimentaux issus des tests d’oxydation réalisés sous 
CO2. L’effet de la quantité d’impuretés en O2, l’importance des premiers instants d’oxydation, l’effet de 
la vitesse de la rampe thermique ainsi que l’influence de l’état de surface du matériau seront abordés. 
Les résultats des essais d’oxydation réalisés sous flux de CO2 supercritique seront également présentés 
afin de vérifier l’influence de la pression totale.  
Enfin, un modèle d’oxydation permettant de rendre compte des résultats présentés   et en particulier de 
ceux liés aux premiers instants d’oxydation sera proposé dans le quatrième chapitre. 
Dans chaque chapitre, des encadrés bilan présenteront les résultats principaux à retenir pour la suite de 
la lecture.  
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1 Oxydation des aciers contenant 9-12%Cr dans le CO2 
1.1 Formation d’une couche d’oxyde épaisse duplex en surface d’alliage Fe-
9Cr 
Dans les années 50, le CO2 à des températures comprises entre 250-400°C et des pressions d’environ    
50 bar était utilisé comme fluide caloporteur des réacteurs anglais MAGNOX. Avec l’apparition d’une 
seconde génération de réacteurs refroidis au gaz dans les années 70, la température maximale du CO2 
caloporteur a été augmentée à ~640°C afin d’améliorer le rendement des installations.  
Les matériaux sélectionnés pour la réalisation des échangeurs thermiques de ces réacteurs refroidis au 
gaz étaient des aciers 9 %Cr et 1 %Mo. Les données sur leurs tenues en corrosion étaient alors limitées à 
quelques essais de corrosion de 15 à 20000 heures. Cependant, les compagnies de constructions et  le 
UKAEA (United Kingdom Atomic Energy Authority) assuraient alors à l’époque un comportement 
acceptable en corrosion de ces aciers et estimaient alors la perte de matière de l’échangeur thermique à 
250 μm après 250 000 heures (~28 ans) d’exposition à 520°C [6]. Ces résultats étaient confirmés plus 
tard par les calculs de Darras [7]. 
Par la suite, une étude sur le comportement en corrosion d’alliages binaires Fe -Cr dans le CO2 à 650 et 
700°C a révélé qu’un phénomène de breakaway pouvait se produire. Ces résultats ont ensuite été 
confirmé pour des températures plus basse de 600 et 560°C où ce phénomène a alors été mis en 
évidence pour des temps d’exposition de respectivement 1000 et 4000 heures [6]. 
Suite à cette découverte et afin de soutenir les réacteurs anglais MAGNOX et AGR, une conférence 
intitulée « International Materials Conference » spécialisée sur la corrosion des aciers dans le CO2 a été 
organisée en septembre 1974 par la société d’énergie nucléaire anglaise. L’ensemble des travaux  
exposés a alors fait l’objet d’un procceding publié la même année et constitue aujourd’hui une riche 
base de données sur la corrosion des aciers dans le CO2 [8]. 
Les résultats publiés mettent alors en évidence la formation d’un oxyde duplex à la surface des aciers Fe -
9Cr, composé de magnétite en externe et d’un oxyde spinelle Fe-Cr en interne. Furukawa a montré plus 
récemment  que la pression totale de CO2 n’a pas d’influence sur la nature de l’oxyde formé  [4]. La Figure 
4 présente une image MEB de la coupe transverse d’un oxyde formé dans le CO2 à 550°C et à pression 
atmosphérique après 110 heures [9]. 
 
Figure 4: Coupe transverse d’un oxyde formé sur l’acier Fe-9Cr dans le CO2 à 550°C après 110 heures [9] 




Il est intéressant de constater que l’oxyde externe Fe 3O4 et l’oxyde spinelle Fe2,3Cr0,7O4 présentent des 
épaisseurs similaires.  
Suite à ces observations, Harrison a proposé un mécanisme d’oxydation : selon lui, le fer traverserait la 
couche d’oxyde via des courts-circuits de diffusion pour former la magnétite à l’interface oxyde/gaz et le 
CO2 traverserait la couche d’oxyde pour réagir à l’interface métal/oxyde et former l’oxyde spinelle Fe-Cr 
[10].  
Ce mécanisme a été soutenu par les résultats de Taylor suite à l’oxydation séquencée à 580°C d’un acier 
binaire Fe-8,5 pds %Cr dans  un mélange de C16O2/1%CO à 28 bar puis dans du C
18O2 à 1 bar [11]. Il a mis 
en évidence la présence de 18O en faible teneur (8%) réparti sur l’ensemble de l’oxyde  spinelle interne 
ainsi que la présence d’un oxyde externe de magnétite dont l a surface (3 μm) est exclusivement 
composée de 18O. L’épaisseur de la couche d’oxyde associée à cette quantité de 18O en estimant la 
formation d’une couche compacte composée exclusivement de 18O est de 3μm, ce qui est similaire à 
l’épaisseur de magnétite formée sous C18O2 [11]. Plus récemment, un modèle de croissance de couche 
d’oxyde duplex à la surface de l’acier Fe-9Cr, appelé mécanisme du volume disponible plus connu sous le 
nom de l’ « available space model » a été proposé dans la littérature [12-13]. Ce modèle en bon accord 
avec les résultats présentés par Harrison et Taylor, propose la croissance de la magnétite à l’interface 
oxyde/gaz et celle de l’oxyde  spinelle Fe-Cr à l’interface oxyde/métal.  
Il est intéressant de remarquer que l’étape précurseur du mécanisme est la diffusion rapide du fer vers 
l’interface gaz-oxyde qui crée un flux de lacunes au sein de l’alliage Fe-Cr. Ces lacunes ségrégent à 
l’interface métal-oxyde et se condensent en cavités créant ainsi de l’espace disponible pour l’oxydation 
interne. Robertson et Manning expliquent la formation de ces cavités à proximité de l’interface 
métal/oxyde par la présence du chrome qui empêcherait l’annihilation des lacunes au niveau des 
dislocations [14]. La molécule oxydante peut alors traverser l’oxyde via des nanocannaux et réagir au 
niveau des cavités pour former le spinelle interne. Ce mécanisme permettrait d’expliquer le rapport 
constant et quasi-égal à 1 entre l’épaisseur de la magnétite externe et l’épaisseur du spinelle Fe -Cr 
interne. L’interface oxyde-oxyde correspond à la surface initiale de l’échantillon. 
Par ailleurs, un phénomène de carburation sous la couche d’oxyde a également été mis en évidence. Ce 
phénomène semble s’amplifier d’une part avec le temps d’exposition et d’autre part avec la pression 
totale de CO2 [3-4]. Plusieurs auteurs [3, 15-16] ont identifié la réaction de Boudouard comme étant la 
réaction à l’origine de la carburation, se produisant à l’interface métal/oxyde :  
2CO=CO2+C 
La Figure 5 présente un schéma bilan proposé par Gibbs des différentes étapes du mécanisme 
d’oxydation ainsi que du phénomène de carburation observé  [15].  





Figure 5: Schéma du principe des mécanismes du volume disponible et de la carburation [15] 
Ainsi, comme le présente le mécanisme, la carburation du matériau est liée à l’accumulation de CO à 
l’interface métal/oxyde qui augmente avec la croissance de l’oxyde. Lorsque l’oxyde est épais, il est alors 
plus difficile d’évacuer le CO vers le gaz.  
La formation d’un oxyde duplex accompagnée d’une forte carburation a été observée pour les aciers Fe -
9Cr exposés au CO2 à 550°C.  
Cependant ce comportement n’a pas été observé pour l’ensemble des aciers Fe -Cr. D’autres oxydes plus 
fins ont pu être identifiés selon la teneur en chrome au sein de l’alliage, la teneur en éléments mineurs, 









1.2 Formation d’une fine couche d’oxyde en surface d’alliage Fe-Cr 
1.2.1 Influence de la teneur en chrome 
Cox précise le mécanisme du volume disponible en proposant de distinguer trois étapes principales 
avant son déclenchement [17]. La Figure 6 présente un schéma de ces différentes étapes.  
 
Figure 6: Schéma d’une courbe cinétique [18] 
La première étape (AB) est caractérisée par une cinétique d’oxydation lente, alors que la seconde (CD), 
présente une cinétique de croissance parabolique beaucoup plus rapide. Ces deux étapes étant séparées 
par une étape de transition (BC).  
 L’analyse de la composition de l’oxyde lors de la première étape révèle la présence d’un film 
mince, adhérent et de structure rhomboédrique riche en chrome de la forme α -M2O3. D’un point 
de vu cinétique, cet oxyde apparait protecteur. Cependant des fracture au niveau des aspérités 
peuvent se produire et favoriser la formation de nodules de type spinelle.  
 L’étape intermédiaire est alors caractérisée par la croissance latérale de ces nodules jusqu’au 
recouvrement total de la surface par l’oxyde  spinelle.  
 La croissance de l’oxyde spinelle apparait lors de la seconde étape et la cinétique de croissance 
parabolique indique que le procédé est limité par la diffusion.  
Cox précise que la première étape varie d’un échantillon à l’autre mais que pour une nuance donnée, sa 
durée augmente avec la teneur en chrome au sein de l’alliage. Par ailleurs, il précise que cette première 
étape caractérisée par la formation d’un oxyde protecteur n’est observée que pour les aciers contenant 
plus de 12 pds% de chrome.  




Cox soulève à travers cette étude de nombreuses questions auxquelles il ne peut apporter de réponses :  
Quelle est la cause de la transition de l’oxyde initial protecteur vers la formation d’un oxyde moins 
protecteur ? Pourquoi les aspérités sont à l’origine du changement de comportement  ? 
On peut également se poser la question de savoir pourquoi la formation de l’oxyde riche en chrome 
n’est pas observée sur des aciers contenant moins de 12 pds% de chrome. 
Meier et al. proposent deux critères afin de garantir la formation d’un oxyde continu externe de type 
Cr2O3 sur un alliage Fe-Cr [5]: 
 La concentration en chrome au sein de l’alliage doit être supérieure à une valeur critique 
permettant la formation d’une couche d’oxyde continue (critère1). Dans le cas d’un alliage Fe-Cr, 
ce critère s’écrit : 
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 : quantité de chrome critique vis-à-vis du critère1 
  
   
 : solubilité de l’oxygène dans l’alliage  
   : vitesse de diffusion de l’oxygène dans l’alliage  
       : coefficient d’interdiffusion de Fe-Cr dans l’alliage 
   : volume molaire de l’alliage 
        : volume molaire de l‘oxyde CrO1,5 
   : facteur ~0,3 
 Une fois l’oxyde continu formé, la diffusion au sein de l’alliage doit être suffisamment rapide 
pour permettre un apport de chrome en surface supérieur à sa consommation par la réaction 
d’oxydation (critère2). Ce critère s’écrit : 
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 : quantité de chrome critique vis-à-vis du critère2 
   : constante de vitesse parabolique 
ν : facteur stœchiométrique de CrO1,5 
Meier et al. ont montré que pour un acier Fe-Cr exposé à une température inférieure à 900°C,     
   
 est 
inférieur à 9%, ce qui signifie qu’une teneur en Cr de 9-10% dans les aciers Fe-Cr permet la formation 
d’un oxyde externe de type Cr2O3. Par ailleurs, ils ont également montré que    
   
 augmente alors que 




   
   
 diminue lorsque la température d’exposition augmente. A 550°C,   
   
 a été identifié comme étant 
le paramètre limitant qui contrôle la présence d’un film continu de Cr2O3. 
L’influence de la teneur en Cr au sein de l’alliage Fe -Cr a été mise en évidence par Quadakkers en 
comparant la nature des oxydes formés à la surface des aciers Fe-9Cr et de Fe-12Cr. L’acier Fe-9Cr 
développe un oxyde homogène duplex épais sur toute la surface alors que l’oxyde formé à la surface de 
l’acier Fe-12Cr est souvent inhomogène et caractérisé par la présence d’un oxyde fin très riche en Cr et 
des nodules d’oxyde duplex de même composition que l’oxyde formé à la surface de l’acier Fe -9Cr. La 
Figure 7 présente une coupe transverse des oxydes formés à la surface des deux aciers suite à leur 
exposition à 550°C sous CO2/H2O [19]. 
 
Figure 7: Coupe transverse de l’oxyde formé à la surface des aciers Fe-9Cr (a) et Fe-12Cr (b) sous CO2/H2O à 550°C après 1000 
heures [19] 
L’oxyde duplex formé à la surface de l’acier Fe-9Cr est homogène et présente une épaisseur d’environ 
29μm. Celui formé à la surface de l’acier Fe-12Cr apparait en revanche inhomogène et composé de 
nodule d’oxyde duplex d’épaisseur 21μm et d’une couche de Cr2O3 d’épaisseur beaucoup plus fine 
estimée à une centaine de nanomètre. Il est intéressant de constater que l’épaisseur  de l’oxyde duplex 
de l’acier Fe-9Cr est supérieure à celle du nodule d’oxyde duplex présent à la surface de l’acier Fe -12Cr. 
Aucun travail présenté dans la littérature ne traite de la différence de comportement de l’acier Fe -12Cr 
et n’explique la formation localisée de la couche protectrice de Cr2O3. 
1.2.2 Influence des éléments mineurs 
L’exposition d’alliage modèle Fe-9/12Cr et d’alliage industriel Fe-9/12Cr au même environnement a 
révélé la formation d’oxydes très différents : de fines couches d’oxydes à la surface des aciers industriels 
ont été observées contrairement aux oxydes formés sur des alliages modèles de haute pureté, où l’oxyde 
formé était duplex et similaire à celui présenté sur la Figure 4. Ce résultat a ainsi révélé l’effet bénéfique 
de certains éléments d’additions et des impuretés présents dans l’alliage industriel  [20]. 




Il peut être noté que très peu d’études d’oxydation sélective en milieu CO 2 sont présentées dans la 
littérature. Seul Holmes et al. ont montré que l’augmentation de la teneur en Si permet de retarder 
significativement l’apparition du breakaway [6]. 
La plupart des études d’oxydation sélective d’alliages industriels Fe -9/12Cr à pression atmosphérique ont 
été réalisées en environnement H2O. Bien que cet environnement soit différent de celui du CO2,  il est 
intéressant de remarquer la nature similaire des oxydes formés dans ces environnements. Il s’agit d’un 
oxyde duplex composé de Fe3O4 en externe et d’un oxyde spinelle Fe-Cr en interne.  
Comme les oxydes formés sous CO2 et H2O sont similaires, il peut être supposé un mécanisme 
d’oxydation similaire ainsi qu’un effet similaire de l’oxydation sélective des éléments d’alliages dans ces 
deux environnements. Pour cette raison, certains résultats d’oxydation sélective obtenus sous H2O sont 
présentés et il sera supposé un comportement similaire sous CO2. 
L’effet de l’ajout de Si au sein de l’alliage Fe-Cr exposé à H2O a été étudié par de nombreux auteurs [20]. 
Il a ainsi été observé une réduction considérable de la prise de masse de l’alliage avec l’augmentation de 
sa teneur en Si. La Figure 8 présente une coupe transverse de l’oxyde formé à la surface de l’acier Fe-8Cr 
contenant différentes teneurs en Si exposé pendant 250 heures à 550°C dans Ar-50%H2O [5]. 
 
Figure 8: Coupe transverse de l’oxyde formé à la surface de l’acier Fe-8Cr contenant 0,1 ; 0,2 et 0,3pds% Si exposé pendant 
250 heures à 550°C dans Ar-50%H2O [5] 
On remarque ainsi que l’épaisseur de l’oxyde formé à la surface de l’acier Fe -8Cr diminue 
considérablement avec l’augmentation de sa teneur en Si. Huntz a proposé un mécanisme permettant 
d’expliquer la formation de la fine couche d’oxyde avec l’augmentation de la teneur en Si au sein de 
l’alliage [21] : la formation de SiO2 aurait lieu dès les premiers instants d’oxydation et permettrait une 
forte diminution de la pO2 en surface. Cette pO2 ne permettrait alors plus d’oxyder le fer et seul le 
chrome serait oxydable. Il est également proposé que Cr diffuse à travers SiO 2 pour former Cr2O3 
contrairement au fer qui se trouve bloqué par la couche de SiO2 initialement formée.  
Li et Gleeson ont également observé l’amélioration du comportement en corrosion en ajoutant Si. 
Néanmoins, selon eux, l’ajout de Si au sein de l’alliage augmenterait le coefficient d’interdiffusion de du 
chrome et donc favoriserait la formation d’une couche riche en chrome (diminution du critère2)[22].  
Lepingle et al. ont étudié le comportement en corrosion de l’acier Fe -11,5Cr contenant des éléments 
d’additions Si, Mn, Mo et W dans H2O à 600, 625 et 650°C [23]. Ils n’ont pas conclu sur l’effet de chaque 




élément d’addition. Cependant leurs résultats semblent montrer que les aciers contenant les plus fortes 
teneurs en Si  (~0,5%) et en W ainsi que la plus faible teneur en Mo sont plus pro tecteurs que ceux 
contenant les plus faibles teneurs en Si et W ainsi qu’une plus forte teneur en Mo. Ces résultats sont en 
bon accord avec ceux de Meier et al. obtenus dans Ar-30%H2O et CO2-30%H2O, qui ont comparé la prise 
de masse des aciers T91 et T92 suite à leur oxydation pendant 100 heures. Les résultats sont présentés 
sur la Figure 9. [5]. 
 
Figure 9: Prise de masse d’alliages commerciaux après 96 heures d’exposition dans différentes atmosphères  [5] 
Les résultats expérimentaux (Figure 9-a) montrent que la prise de masse de l’acier T92 est inférieure à 
celle de l’acier T91. Alors que le tableau de composition de ces aciers révèlent une teneur similaire de Si 
(~0,3%), celles associées à Mo et W diffèrent fortement. On remarque que l’acier T91 contient une plus 
forte teneur en Mo que l’acier T92 et que par ailleurs il ne contient pas de W contrairement au T92 qui 
en contient 1,83%. Selon Meier et al., ces différentes teneurs pourraient expliquer le meilleur 
comportement que présente l’acier T92 et T91. Cependant, il peut être noté que la teneur en chrome 
légèrement différente de ces alliages pourrait également avoir un effet.  
Un résultat intéressant révélé par cette étude concerne la différence de prise de masse en fonction du 
mélange gazeux considéré. Les échantillons Fe-9Cr oxydés sous CO2 contenant 30% H2O ont une prise de 
masse plus importante que ceux oxydés sous Ar contenant 30% H2O. Ce résultat suggère une 
compétition entre les molécules oxydantes présentes dans CO2 contenant 30% H2O. Cette notion fait 
l’objet de la partie suivante. 
 
a) b) 




1.2.3 Influence de la composition du gaz 
1.2.3.1 Compétition entre O2 et CO2 
Un résultat très intéressant montre que l’ajout d’une forte teneur d’O 2 (1-3%) dans CO2 modifie 
considérablement la nature de l’oxyde formé à la surface de l’acier Fe -9Cr et permet la formation d’un 
oxyde différent riche en chrome [5]. La Figure 10 présente une coupe transverse des oxydes formés à 
550°C à la surface d’un acier Fe-9Cr en fonction de la teneur en O2 présente dans le mélange Ar-50%CO2. 
 
Figure 10: Coupe transverse de l’oxyde formé à la surface de l’acier P92 exposé à 550°C pendant 250h dans Ar-50%CO2, Ar-
50%CO2-1%O2, Ar-50%CO2-3%O2 [5] 
On remarque sur la Figure 10 que l’augmentation de la teneur en O2 (1 à 3%) contribue à la formation 
d’un oxyde fin riche en chrome à la surface de l’acier Fe -9Cr qui limite alors le développement de l’oxyde 
duplex riche en fer. Il a également été observé l’absence de carburation sous la couche de Cr 2O3, 
expliquée par l’imperméabilité de cette couche à la pénétration de molécule de gaz contenant du 
carbone.  
Ces résultats suggèrent une compétition de réactivité entre les différentes molécules présentes dans 
CO2. Cependant, Meier et ses collègues précisent que le mécanisme d’oxydation expliquant la formation 
de cet oxyde riche en chrome n’est pas connu [5]. 
1.2.3.2 Compétition entre CO2 et H2O 
Comme il a été mentionné précédemment, des études de corrosion menées par Quaddakers dans des 
environnements composés de  CO2, H2O et CO2-H2O ont révélé la formation d’oxydes similaires [19, 24]: 
il s’agit d’oxydes duplex composés d’un oxyde externe de magnétite et d’un oxyde interne de spinelle Fe-
Cr. La Figure 11 présente une photo des oxydes formés dans ces différents environnements.  





Figure 11: Coupe transverse de l’oxyde formé à la surface des aciers Fe-9Cr après 1000 heures sous a-Ar-50%H2O; b- Ar-
50%CO2; c- Ar-50%CO2-30%H2O; Révélation chimique de la zone carburée (solution de NH3) sous la couche d’oxyde formé 
sous d- Ar-50%CO2; e- Ar-50%CO2-30%H2O [24] 
Il est montré que les oxydes formés dans les milieux contenant H2O présentent en plus des cloques 
(Figure 11-a-c) qui contribuent fortement à la dégradation de l’adhérence de l’oxyde ainsi qu’à la 
propagation des fissures [24]. Par ailleurs, il est montré que la carburation observée sous la couche 
d’oxyde augmente avec la teneur en CO2 dans la phase gazeuse (Figure 11-d-e). 
J.P Abella et al. proposent une compétition entre l’adsorption des molécules H2O et CO2 pour expliquer 
les différences observées. Leurs résultats suggèrent une adsorption plus rapide de H2O que CO2 sur la 
surface [24]. Cette hypothèse est en bon accord avec les résultats de Zheng et Young qui ont mis en 
évidence la formation de nitrures à la surface de chrome pure exposée à N 2-CO-CO2 ainsi que l’absence 
de nitrure lorsque celui-ci est exposé à N2-H2-H2O [25]. Ces résultats montrent que l’adsorption de H2O 
sur la surface empêche N2 de réagir pour former des nitrures de chrome contrairement à ce qui est 
observé sous CO2 où N2 a pu réagir avant que CO2 ne s’adsorbe. Il peut donc être déduit que la vitesse 
d’adsorption de H2O sur Cr est plus importante que celle de CO2. 
1.2.3.3 Compétition entre CO et H2O 
Anghel a montré que l’ajout de H2O dans CO permet de réduire la vitesse de dissociation de CO à la 
surface d’un oxyde de chrome à 600°C. Anghel en a déduit que H2O s’adsorbe plus vite que CO sur la 
surface et bloque les sites d’adsorption [26].  
1.2.3.4 Compétition entre O2 et H2O 
De la même manière, Ehlers et al. ont montré que l’oxydation d’un acier Fe -9Cr dans un mélange 
N2/O2/H2O est pilotée par la compétition entre l’adsorption des molécules N 2/O2/H2O. L’utilisation de 
marqueur isotopique H2
18O a permis de mettre en évidence la présence de 18O en extrême surface ainsi 
qu’une réduction de la prise de masse  [27], suggérant ainsi une vitesse d’adsorption d’H2O supérieure à 




celle de O2 mais une vitesse de dissociation de H2O inférieure à celle de O2. Ce dernier résultat est en bon 
accord avec ceux de Lu et al. qui ont estimé le temps nécessaire à la formation d’une monocouche 
d’oxyde d’épaisseur 0,4nm à la surface de métaux purs Fe et Cr sous O2 et H2O [28]. Les résultats sont 
présentés dans le Tableau 2.  
 Fe Cr 
O2 10
3 s <60 s 
H2O >2*10
4 s 4*103 s 
Tableau 2: Temps nécessaire à la croissance d’une monocouche d’oxyde à 740K à P=5*10
-6
Pa 
Ils montrent que le temps nécessaire à la formation d’une monocouche d’oxyde est plus important sous 
H2O que sous O2 et donc que la vitesse de réaction d’O2 sur une surface est supérieure à celle de H2O.  
Par ailleurs, un résultat intéressant concerne la comparaison du temps nécessaire à la formation d’une 
monocouche d’oxyde sous O2 à la surface de Fe d’une part et de Cr d’autre part. On remarque aussi 
qu’une monocouche d’oxyde de chrome se forme plus vite qu’une monocouche d’oxyde de fer. Ce 
résultat suggère une cinétique d’oxydation plus rapide du chrome par rapport au fer.  
 
1.2.4 Influence de l’état de surface 
Ahmad et Fox se sont intéressés à la nature de l’oxyde formé à la surface d’un acier commercial N i-20Cr 
dès la rampe thermique ainsi qu’à l’effet des impuretés présentes en surface sur le mécanisme 
d’oxydation [29]. Leurs résultats suggèrent que la couche d’oxyde formée après un long temps 
d’exposition est affectée par la nature de l’oxyde formé lors de la rampe thermique et que cet «  oxyde 
transitoire » dépend de plusieurs paramètres dont la composition de l’acier, la préparation de surface 
ainsi que la nature des contaminations présentes en surface… Par ailleurs, il a été montré que le 
polissage modifie la microstructure de la surface en favorisant la formation de petits grains. Le polissage 
(grade 1200) favorise l’oxydation sélective d’Al et Si présent dans Ni -20Cr. Le procédé de polissage 
contribuerait, selon eux, à la chauffe de la surface (~<200°C) et à l’oxydation sélective des éléments de 
l’alliage. Cependant, cet effet est sujet à controverse dans la littérature car les températures impliquées 
semblent relativement basses.  
L’épaisseur de l’oxyde formé suite au polissage a été estimée par de nombreux auteurs inférieure à 5  nm 
[29-30]. Park et Spiegel ont par ailleurs montré la présence d’une zone d’appauvrissement en chrome 
sous l’oxyde natif présent en surface d’un acier Fe -15Cr [30].  




2 Oxydation sélective des éléments d’alliages : nature et composition de 
la couche d’oxyde 
2.1 Introduction à la sélectivité d’oxydation par O2 : influence de l’affinité 
chimique entre O2 et les éléments d’alliage 
De nombreux travaux publiés dans la littérature se sont intéressés aux interactions fondamentales entre 
des molécules gazeuses et une surface. Cependant dans la plupart des travaux, la température 
considérée était à peine supérieure à la température ambiante, ce qui s’explique par la difficulté 
technique de mesurer l’interaction entre une molécule et une surface à haute température. Les 
quelques données d’adsorption de molécu les sur une surface à haute température étaient 
essentiellement déterminées par des calculs théoriques [31-34]. 
Afin de répondre à ce problème Anghel et al. ont développé au début des années 2000 [35] en 
s’inspirant des travaux de Akermark [36], une approche expérimentale permettant de mesurer les 
cinétiques d’adsorption de molécule sur une surface. Le paramètre utilisé pour évaluer la cinétique de 
dissociation est la formation de molécules mixtes identifiées par marqueur isotopique. Ceci signifie que 
la technique mesure simultanément, la cinétique d’adsorption, de dissociation et de recombinaison des 
molécules. Cette technique nommée GPA (Gas Phase Analysis) a fait l’objet de nombreuses étud es 
présentées dans la littérature [26, 35, 37-38].  
La cinétique de dissociation d’O2 sur une surface a été déterminée en mesurant la cinétique de 
formation de 16,18O2 suite à l’exposition d’un échantillon dans le mélange de 
16O2 +
18O2 [37-40]. La Figure 
12 résume l’ensemble des résultats liés à la vitesse de dissociation d’O2 sur différents matériaux en 
fonction de la température. 
 
Figure 12: Bilan des vitesses de dissociation dans 20mbar d’O2 sur quelque matériau en fonction de la température 




On remarque sur la Figure 12  que la vitesse de dissociation d’O2 sur une surface dépend de sa nature et 
de la température. Par ailleurs, les résultats montrent qu’à basse température, l’effet de la nature du 
matériau sur la dissociation d’O2 est important. Enfin, on peut noter que le quartz présente une faible 
vitesse de dissociation d’O2, ce qui explique son utilisation pour la réalisation de chambre réactionnelle 
et évite ainsi de masquer la mesure du pouvoir dissociatif du matériau étudié .  
Akermark a calculé le nombre de choc d’O2 avec la surface par la théorie de la cinétique des gaz et 
comparé cette valeur avec la vitesse de dissociation d’O2 [36]. 
Il a ainsi montré que la molécule O2 a une très faible probabilité de dissociation sur ZrO2 à 900°C puisque 
seul 1 choc sur 108 aboutit à une dissociation d’O2. Akermark suggère la présence de sites actifs de 
catalyse de dissociation d’O2 en surface. Selon lui, ces sites pourraient être localisés au niveau des 
imperfections de surface [36].   
2.2 Influence de la quantité d’O2 
2.2.1 Faible teneur en O2 dans la phase gazeuse 
L’oxydation d’un alliage industriel Fe-9Cr à 600°C pendant 5 à 120 minutes sous 10-7mbar d’O2 a révélé la 
formation d’un oxyde hétérogène en surface  [41]. Sur la Figure 13 sont présentées les images de 
microscopies Auger enregistrées après 216 L1.  
 
Figure 13: Images Auger de la surface d’un acier P91 oxydé à 600°C et 216L: distribution de Cr, Fe et O inhomogène [41] 
Comme le présente la Figure 13, certaines zones sont riches en chrome et d’autre en fer. On remarque 
également qu’il y a plus d’oxygène sur les zones riches en chrome, ce qui suggère une oxydation 
préférentielle du chrome par rapport au fer en présence d’un environnement très faiblement enrichi en 
O2. De plus, ces images suggèrent fortement que les lattes de martensites et que les joints de grains sont 
des zones préférentielles de ségrégation du chrome et de site de nucléation d’oxyde riche en chrome.  
Les auteurs expliquent l’hétérogénéité de l’oxyde par différents phénomènes comme la ségrégation 
préférentielles d’éléments en surface, ou encore des transformations de phases pouvant se produire lors 
                                                                 
1
 Le Langmuir (symbole : L) est une unité d’exposition d’une surface util isée dans le cas d’exposition sous ultra -vide 
(UHV) afin d’étudier l’adsorption des gaz. 1 L correspond à une exposition à 1,3*10
-6
 mbar pendant 1s 




des premiers instants d‘oxydation. Le profil Auger présenté sur la Figure 14 révèle que l’oxyde formé à 
600°C sous 10-7mbar d’O2 est riche en chrome. 
 
Figure 14: Profils Auger enregistrés sur deux zones de la surface à 600°C après 1730L [41] 
2.2.2 Forte teneur en O2 dans la phase gazeuse 




Figure 15: Evolution des pics Auger en fonction du temps d’exposition d’un alliage Fe0,8Cr0,2 lors de son oxydation à 527°C à 
PO2=10
-6 mbar [42] 
On remarque sur la Figure 15 que plus le temps d’exposition augmente et plus les pics Auger du fer et de 
l’oxygène augmente. En revanche, les pics Auger de N et Cr diminuent fortement. Ainsi l’oxydation à 
527°C à P=10-6mbar contribue à la formation d’un oxyde de fer en extrême surface . 




Une étude similaire menée par Tökei et Grabke sur un alliage industriel Fe-9Cr a révélé la formation d’un 
oxyde externe de fer et d’un oxyde interne de Fe et Cr suite à son exposition  à 650°C pendant 15 minutes 
sous 10-5mbar d’O2 [41]. Le profil Auger est présenté en Figure 16.  
 
Figure 16: Profil Auger après 15 minutes d’oxydation à 650°C sous une pression partielle d’oxygène de 10-5mbar [41, 43] 
2.3 Modification de la composition de la couche d’oxyde sous ultra-vide 
La modification de la composition de l’oxyde lors de la rampe thermique a fait l’objet de plusieurs études 
menées sous ultra vide, c’est-à-dire dans un environnement très peu oxydant. J. Ferrante a observé 
entre 600 et 700°C une modification de  l’oxyde natif de fer présent à la surface d’un acier Fe -14pds%Cr 
vers la formation de l’oxyde de chrome [43]. Ces résultats ont été confirmés plus tard par ceux de Greeff 
et al. qui ont mis en évidence par analyses XPS et Auger l’évolution de la composition de l’oxyde natif 
présent à la surface de l’acier Fe-9Cr-1Mo exposé à une pression partielle d’oxygène de 5*10-8 torr en 
fonction de la température [44]. 
Un schéma de la composition de l’oxyde en fonction de la gamme de température est présenté sur la 
Figure 17. 





Figure 17: Oxyde formé à la surface de l’acier Fe-9Cr-1Mo pour différentes gammes de température sous une pression 
d’oxygène de 5*10-8 mbar [44] 
En dessous de 400°C, l’oxyde formé à la surface de l’acier Fe-9Cr sous une pression partielle d’oxygène 
de 5*10-8mbar est principalement composé d’un oxyde duplex riche en fer en externe (Fe 2O3/FeO) et 
riche en chrome en interne (Cr2O3). En augmentant la température, la proportion de  Cr2O3 par rapport à 
celle de Fe2O3/FeO augmente. Enfin au-dessus de 600°C, il est observé uniquement une couche de Cr2O3. 
Ainsi, en augmentant la température au-dessus de 600°C sous ultra-vide (5*10-8 mbar), la couche 
d’oxyde native se transforme totalement en oxyde de chrome.  
2.4 Compétition entre les quantités de chrome et d’oxygène disponibles en 
surface  
Hultquist et Leygraf ont montré que la nature de l’oxyde formé à la surface des aciers Fe -Cr et plus 
précisément sa teneur en chrome sous O2 dépend fortement de la température d’oxydation ainsi que de 
la quantité d’O2 présente [42, 45]. Ils ont interprété ce comportement par le flux des différentes espèces 
(Fe, Cr et O) vers la surface. Trois paramètres ont été définis : CrA, FeA et OA qui représentent 
respectivement les flux surfaciques de chrome, fer et d’oxygène  [45]. 
Avec ces notions, différentes configurations peuvent être distinguées : 
 Si l’apport en chrome est inférieur à l’apport d’oxygène (CrA<OA), tout le chrome est oxydé et 
l’excès d’oxygène réagit avec le fer. L’oxyde formé est donc riche en chrome et en fer. Les profils 
Auger révèlent dans ce cas une stratification au sein de l’oxyde avec la présence d’un oxyde de 
fer en surface et celle d’un oxyde mixte Fe-Cr à proximité de l’interface métal/oxyde. 




 Si l’apport en chrome est supérieur à l’apport d’oxygène (CrA>OA), le chrome disponible en 
surface est partiellement ou totalement oxydé. Le fer ne s’oxyde pas. Cet oxyde est alors très 
riche en chrome. Un enrichissement maximal donne l’oxyde Cr2O3. 
Les études présentées dans la littérature ont montré que l’augmentation de la température favorise 
l’augmentation de CrA et que la diminution de la pression totale de la chambre UHV favorise la 
diminution d’OA. Ainsi en pilotant ces paramètres, la nature des oxydes peut être contrôlée.  
3 Amélioration de la tenue en corrosion des aciers Fe-9Cr 
Dès la découverte du breakaway pouvant fortement endommager la tenue des aciers Fe-Cr, des études 
sur l’amélioration du comportement de ces aciers Fe-Cr ont été menés [15, 20].  
La première idée proposée était alors de diminuer la température de fonctionnement des réacteurs  à 
450°C au lieu de 520°C pour augmenter le temps d’exploitation de l’installation avant l’apparition du 
breakaway. 
Cox avait identifié la formation des cavités comme paramètres critiques permettant l’établissement d’un 
comportement non protecteur des aciers Fe-Cr. Il a alors proposé de modifier la distribution des cavités 
pour permettre une meilleure adhésion de la couche d’oxyde en ajoutant dans l’alliage des atomes ayant 
de fortes énergies de liaisons avec les lacunes. Il n’a cependant pas proposé d’élément répondant à ce 
critère [46]. 
Surman a beaucoup travaillé sur les problématiques d’amélioration de la tenue en corrosion des aciers 
Fe-Cr dans le CO2. Pour cela, il a proposé différentes approches [20]: 
Ses premiers résultats concernaient la formation d’un dépôt inerte en surface de l’acier avant son 
exposition à haute température. Celui-ci permettait d’empêcher l’accès de l’oxydant à l’acier et favorisait 
ainsi la formation d’un oxyde riche en chrome.  
 L’étude du dépôt inerte de silice, silicate et borate par suspension en solution a montré des 
résultats satisfaisant mais le procédé n’a pas été retenu, faute de reproductibilité.  
 Un dépôt par réaction hétérogène entre un mélange de silane et d’oxygène a également montré 
des résultats satisfaisant en réduisant les vitesses de corrosion par 100. Par ailleurs, un résultat 
intéressant obtenu par Surman dans le cadre de cette étude concerne l’épaisseur optimale du 
dépôt en fonction de la rugosité du matériau. Il a ainsi noté que seul  1 mg.cm-2 est nécessaire 
sur une surface polie alors qu’une surface rugueuse nécessite 5 mg.cm-2. Malgré les bonnes 
propriétés du film formé, la technique de dépôt s’est avérée inefficace sur des géométries 
complexes (tubes) et les travaux ont alors été abandonnés. 
Une deuxième approche consistant à développer une méthode de préoxydation de l’acier afin de former 
une couche d’oxyde riche en chrome avant son exposition dans le CO2 a alors été étudiée.  
 Un traitement de préoxydation sous air a été proposé afin de favoriser la formation d’un oxyde 
riche en chrome avant l’exposition de l’échantillon sous CO2. L’effet de la température du 




traitement de préoxydation sur le degré de protection de l’acier Fe -9Cr exposé au CO2 sont 
présentés sur la Figure 18 
 
Figure 18: Effet de la température de préoxydation sur la corrosion des aciers 9% Cr/0,3% Si exposés à l’environnement des 
réacteurs avancés au gaz (AGR) à 560°C [20] 
Les résultats montrent que le traitement de préoxydation sous air n’est intéressant que lorsque 
celui-ci est réalisé à une température supérieure à 580°C. Des analyses ont alors montré que 
dans ces conditions, le traitement de préoxydation permet la format ion d’un oxyde contenant 
40% de Cr. Spiegel a proposé un mécanisme d’oxydation de l’acier Fe -15at%Cr dans O2 à 800°C 
qui permet d’expliquer la forte teneur en chrome de l’oxyde formé . La Figure 19 présente un 
schéma du mécanisme [30]. 
 
 
Figure 19: Schéma du mécanisme d’oxydation de l’acier Fe-15 at% Cr sous air à 800°C- les flèches noires symbolisent la 
diffusion du fer vers la surface [30] 
Au début de l’oxydation, l’oxyde présent à la surface de l’acier Fe -15Cr est composé d’un oxyde 
externe de fer et d’un oxyde interne riche en chrome. Une zone de déplétion en Cr sous la 
couche d’oxyde peut être observée. Lors de l’oxydation sous air à 800°C, le chrome diffuse alors 
vers la surface. L’oxyde initial riche en fer s’enrichit progressivement en chrome. Après 120 
secondes d’oxydation, l’oxyde de fer est totalement convertit en oxyde de chrome. Spiegel fait 




remarquer que lorsque l’oxyde de chrome est formé, sa croissance est fortement ralentie ce qui 
suggère une cinétique de croissance limitée par la faible vitesse de diffusi on des cations à travers 
la couche d’oxyde. 
 
Bien que le traitement de préoxydation sous air présente de bons résultats, celui -ci n’a pas été 
retenu car pour être efficace, il nécessite une température d’exposition de 580°C, ce qui est 
supérieure à la température maximale de fonctionnement du réacteur (520°C). Ce procédé 
pourrait donc endommager les autres composants de l’installation dimensionnés pour des 
températures d’exposition inférieures. Par ailleurs, il peut être noté que les recommandations 
techniques imposent que de tels traitements de protection soient appliqués après l’installation 
des composants sur la structure. Ceci signifie que ce traitement ne peut être effectué sur la 
matière avant son installation au sein du réacteur. 
 
 La technique de préoxydation sélective (POS) basée sur l’affinité chimique plus importante que 
présente l’oxygène avec le chrome que le fer a été développée. Le procédé consiste à chauffer 
un échantillon exposé à un environnement composé de H2/H2O contenant moins de 1μbar de 
H2O et dilué dans de l’argon pour des raisons de sécurité. Il a ainsi été mis en évidence que les 
oxydes formés par le traitement de POS sont très fins (~50 nm) et qu’un phénomène 
d’interférence colore les échantillons. D’une manière générale, l’eff et bénéfique du POS 
augmente avec l’augmentation du temps et la température du traitement. Par ailleurs, il est 
souligné que l’état de surface peut diminuer considérablement l’effet du SPO mais aucune 
indication n’est donnée à ce sujet.  
Des études se sont intéressées à la tenue de l’oxyde formé suite à la POS en fonction de sa 
teneur en Si et de la température d’exposition dans le CO2. La Figure 20 représente le temps 
nécessaire au gain de masse de 1 mg.cm-2 d’échantillons traités (POS) et d’autres non traités en 
fonction de la température d’exposition.  





Figure 20: Temps nécessaire au gain de masse de 1mg*cm -2 sur des échantillons Fe-Cr-0,3Si (steel) et Fe-Cr (alloy) ayant subis 
ou non la POS en fonction de la température d’exposition dans le CO2 [20] 
Les résultats montrent clairement l’effet bénéfique de l’ajout de 0 ,3% Si au sein de l’alliage 
(Figure 20-steel). En effet, il peut être remarqué que d’une manière générale le temps nécessaire 
au gain de masse de 1 mg.cm-2 d’échantillons contenant 0,3% Si ayant subi ou non le traitement 
POS (Figure 20-steel) est supérieur à celui que présente l’échantillon similaire sans Si (Figure 20-
alloy).   
De plus, il peut être souligné que pour des températures d’exposition importantes le temps 
nécessaire pour avoir un gain de masse de 1 mg.cm-2 diminue considérablement ce qui signifie 
que la cinétique de croissance de l’oxyde augmente avec la température d’exposition.  
Par ailleurs, il peut être observé que l’efficacité du traitement de préoxydation diminue 
fortement lorsque la température d’exposition augmente. Une explication proposée par Surman 
est la formation d’une fracture au sein de l’oxyde au niveau du substrat métallique se produisant 
à haute température. Selon Surman, cette hypothèse est en bon accord avec le fait que l’énergie 
d’activation nécessaire à la fissuration d’un film (340 kJ.mol-1.K-1) soit supérieure à celle associée 
à la formation d’un oxyde duplex (250 kJ.mol-1.K-1). A haute température la fissuration du film 
serait donc possible [20].  
De ce fait, il semblerait que le caractère protecteur de l’oxyde formé suite au traitement de POS 
soit optimal pour des températures d’expositions moyennes.  L’extrapolation aux températures 
de l’AGR (< 500°C) permet de prédire une durée de vie du matériau supérieure à 100 ans.  
Ainsi le traitement de POS apparait pertinent puisqu’il permet de réduire considérablement la 
cinétique d’oxydation des aciers Fe-Cr exposés au CO2. De plus, il ne présente aucune difficulté 
technique de mise en œuvre. Cependant il peut être noté que ce procédé soulève la question 
des bénéfices obtenus par rapport à son coût de mise en œuvre.  





















Dans ce chapitre, nous présenterons le matériau étudié. Nous verrons également les techniques 
d’usinages utilisées ainsi que l’état de surface des échantillons avant la réalisation des essais de 
corrosion.  
Ensuite les installations utilisées pour la réalisation des essais de corrosion seront présentées. Nous 
détaillerons également l’ensemble des conditions expérimentales (température, composition du gaz, 
débit du gaz, vitesse de la rampe thermique…) suivies.  
Nous présenterons ensuite l’ensemble des techniques de caractérisations utilisées.  
Enfin, les gaz utilisés ainsi qu’une étude sur la pression partielle en oxygène mesurée par la sonde O2 
seront présentés.  
2 Matériau étudié 
2.1 Composition 
L’acier ferrito-martensitique Fe-12Cr étudié est un acier industriel fabriqué et mis en forme par Vallourec 
et Mannesmann sous le nom commercial de VM12. Dans le cadre de cette étude, deux coulées 




Fe C Si Mn P Cr Mo Ni Cu Al Nb V N Co W 
Coulée 1 Base 0,12 0,46 0,31 0,02 11,2 0,2 0,26 0,05 0,01 0,04 0,26 0,05 1,62 1,5 
Coulée 2 Base 0,11 0,48 0,18 0,02 11,2 0,3 0,23 0,08 0,01 0,05 0,23 0,05 1,5 1,44 
Tableau 3 : Composition chimique en % massique de l’acier Fe-12Cr utilisé dans le cadre de cette étude 
On remarque que la composition des deux coulées varie très peu et que la teneur en Cr est similaire 
(11,2 pds%). Par la suite, nous n’assimilerons pas de différence de compositions entre ces deux coulées.  
La structure ferrito-martensitique de l’acier Fe-12Cr présenté sur la Figure 21 a été mise en évidence par 
révélation chimique [47].  





Figure 21 : Microstructure de l’acier ferrito-martensitique Fe-12Cr [47] 
La Figure 21 révèle la présence de lattes de martensites ainsi que celle des anciens grains austénitiques. 
Cette structure lui confère de bonnes propriétés mécaniques.  
Ce matériau a été sélectionné afin de vérifier s’il présente le même mécanisme de corrosion dans le 
CO2 à 550°C que l’acier ferritio-martensitique Fe-9Cr dont le comportement en corrosion dans le CO2 a 
fait l’objet de nombreuses études [8]. Déjà utilisé dans le secteur nucléaire ainsi que dans les centrales à 
charbon pour ses bonnes propriétés mécaniques, l’acier Fe-9Cr est souvent limité par son comportement 
en corrosion du fait de sa faible teneur en chrome (9 pds%). Ainsi, l’étude du comportement en 
corrosion de l’acier Fe-12Cr dans le CO2 permettra de vérifier si une plus forte teneur en chrome         
(12 pds%) au sein d’un alliage ferrito-martensitique favorise l’établissement d’un comportement 
protecteur en corrosion. 
2.2 Echantillonnage 
L’acier Fe-12Cr utilisé est produit sous forme de tube car il a été développé pour la réalisation de tuyaux 
[47]. La Figure 22 présente une image des deux matières utilisées dans le cadre de ces travaux.  
 
Figure 22: Matière de Fe-12Cr utilisée dans le cadre de ces travaux : a) coulée1- b) coulée2 
La Figure 22-a présente une photo de la matière de la coulée 1 : il s’agit d’un tube d’épaisseur 1 cm. 
Cette forme impose la formation d’éprouvettes à géométrie complexe afin d’avoir une surface principale 
importante comme le présente la Figure 23-a. L’inconvénient majeur que présente cet échantillon est la 









est un paramètre important pouvant influer sur la nature de l’oxyde formé en surface, il a été choisi 
d’utiliser également la matière de la coulée 2 (Figure 22-b), où la formation d’éprouvettes standard est 
possible (Figure 23-b). Cette géométrie permet le polissage manuel des bords. Seul le bord du trou 
d’accrochage n’a pas été poli avant les essais.  
 
Figure 23: Photos des échantillons selon la matière considérée : a) coulée1- b) coulée2 
Il est interessant de souligner que la technique d’usinage utilisée pour fabriquer ces deux échantillons 
diffèrent selon la matière utilisée. L’échantillon provenant de la coulée1 a été mis en forme par 
tronçonnage alors que celui provenant de la coulée2 a été mis en forme par électroérosion.   
Le tronçonnage est une technique d’usinage par abrasion qui nécessite l’utilisation d’une meule animée 
d’un mouvement de rotation afin d’enlever une fine couche de matière à la pièce à usiner. 
L’électroérosion est une technique d’usinage par étincelage. Le procédé consiste à enlever de la 
matière dans une pièce en utilisant des décharges électriques comme moyen d'usinage . La Figure 24 
présente les images des différentes techniques d’usinage.  
  











La Figure 25 présente une image optique de la surface de l’échantillon après leur usinage.  
  
Figure 25: Images optiques de la surface de l’échantillon mis en forme a-par tronçonnage; b-par électroérosion 
L’état de surface est différent selon le mode d’usinage utilisé. L’échantillon tronçonné présente de 
nombreuses rayures répartis aléatoirement sur toute la surface alors que celui électro-érodé présente de 
nombreux trous sur toute la surface.  
Une analyse de la rugosité de surface a été réalisée par interféromètre de Michelson. Les résultats sont 
présentés sur les Figure 26 et Figure 27. 
 
Figure 26: Analyses par interféromètres Michelson de la surface de l’échantillon mis en forme par tronçonnage 
L’image obtenue par interferomètre Michelson de la surface de l’échantillon usiné par tronçonnage  met 
clairement en évidence la présence de rayures : la rugosité moyenne de la surface est estimée à     
Ra~250 nm. 
a) b) 





Figure 27: Analyses par interféromètres Michelson de la surface de l’échantillon mis en forme par électroérosion 
L’image obtenue par l’interferomètre de Michelson de la surface de l’échantillon usiné par 
électroérosion met clairement en évidence la présence de rayures et surtout celle de nombreux trous, 
dus à la technique d’usinage par électroérosion.  Ces trous ont un diamètre moyen de 10 à 50 μm et une 
profondeur d’environ 2 à 3 μm (Figure 27-b et Figure 27-c). Par ailleurs la rugosité moyenne de la surface 
en considérant la présence des trous est estimée à Ra~285 nm. En l’absence de trous celle-ci serait plus 
faible et probablement même inférieure à la rugosité engendrée par le tronçonnage qui était de    
Ra~250 nm. 
Ainsi, les analyses de la surface de l’échantillon révèlent un état de surface fortement dépendant du  
mode d’usinage employé. Pour s’affranchir de ceci et permettre et garantir un état de surface 
reproductible, les surfaces des échantillons sont polies avant la réali sation des tests d’oxydation.  
3 Préparation des échantillons 
3.1 Protocole de polissage 
Un polissage sur une polisseuse automatique avec du papier abrasif de carbure de silicium (papier SiC) a 
été réalisé. Pour les échantillons usinés par électroérosion présentant des trous de quelques microns de 
a) 
b) c) 




profondeur, un premier polissage grossier avec du papier SiC-500 a été réalisé afin d’éliminer 50μm 
d’épaisseur de matière. Ils ont ensuite suivis le même protocole de polissage que les échantillons 
tronçonnés.  
Pour cela différentes étapes de polissage en diminuant progressivement la granulométrie du  papier SiC 
ont été réalisé. Certains échantillons ont été polis jusqu’au grade 1200 en utilisant successivement les 
grades de papiers: 500, 800 puis 1200. D’autres échantillons ont suivis des étapes supplémentaires avec 
les papiers de grade 2400 et 4000 avant d’être ensuite polis à la pâte diamantée 1μm. Il a été choisi 
d’utiliser une force de polissage la plus faible possible (<5 daN) afin de limiter le plus possible 
l’écrouissage de l’échantillon lors de la préparation de surface. Cette précaution a néce ssité un temps de 
polissage plus long (~30 min/papier). Les échantillons ont ensuite été nettoyés aux ultrasons pendant 30 
minutes dans un mélange acétone-éthanol (1 :1). 
3.2 Caractérisation de l’état de surface 
Un état de surface peut être qualifié par deux paramètres principaux: la rugosité et l’état d’écrouissage. 
Afin de déterminer l’influence de ces deux paramètres sur la nature de la couche d’oxyde formée, il a été 
choisi de fabriquer différentes surfaces modèles :  
 surface « non écrouie » et « non rugueuse » 
 surface  « non écrouie » et  « rugueuse » 
 surface « écrouie » et « non rugueuse » 
 surface « écrouie » et « rugueuse » 
La rugosité a été mesurée par interféromètre de Michelson (car cette technique présente l’avantage de 
pouvoir analyser l’échantillon sans imposer de contact physique avec celui-ci) et le taux d’écrouissage a 
été caractérisé par des mesures de dureté de la surface par micro-indentation.  
Les échantillons étudiés dits « non écrouis et non rugueux » ont été obtenus grâce à un polissage réalisé 
jusqu’à la pâte diamantée 1μm sous une très faible force (<5 daN). La Figure 28 présente le profil de 
micro-indentations de l’échantillon brut d’usinage (électro-érodé) et celui des échantillons qualifiés de 
« non écrouis ». 
 
Figure 28 : Profil de micro-indentation des échantillons 
Echantillon brut (électro-érodé) 
Echantillons « non écrouis » 
 
 




On remarque que l’échantillon brut électro-érodé apparait fortement écroui jusqu’à 15 μm de 
profondeur. La dureté en surface est de ~420 Hv et celle à cœur du matériau de ~260 Hv.  
Les échantillons étudiés dits « non écrouis » présentent une dureté de surface de 350 Hv et une 
profondeur d’écrouissage de ~10 μm. L’écrouissage induit par le grain du papier apparait négligeable car 
les analyses de micro-indentation n’ont pas montré de différence entre les échantillons. Néanmoins, il 
est possible que le grain du papier ait eu un effet sur l’écrouissage en extrême surface et que celui -ci ne 
soit pas observable par micro-indentation. L’ensemble de ces échantillons seront cependant qualifiés de 
«non écrouis ». 
La rugosité obtenue expérimentalement suite à ce polissage est de Ra =10 nm.  
Des surfaces présentant des rugosités plus importantes ont été préparées de deux façons différentes :  
 soit en suivant complètement le protocole tel que défini précédemment afin de former une 
surface de Ra =10 nm puis en formant volontairement une surface plus rugueuse par simple 
contact avec un papier abrasif de carbure de silicium de granulométrie plus importante (grade 
500). La surface présente alors une rugosité plus importante de Ra =90 nm.  
 soit en arrêtant le protocole de polissage présenté précédemment à une granulométrie 
supérieure (grade 1200) à celle imposée par la pâte diamantée 1 μm. Les surfaces ainsi formées 
ont un Ra =150 nm. 
Ces deux états de surface seront qualifiés de “ non écrouis et rugueux”. 
Le Tableau 4 présente la rugosité moyenne des échantillons « non écrouis » avant la réalisation des tests 







Echantillons “rugueux” Echantillons “non rugueux” 
Ra (nm) 285 250 150-200 90 70 10 
Tableau 4: Rugosité (Ra) des échantillons avant essais mesurée par interféromètre de Michelson 
Pour fabriquer la surface « écrouie non rugueuse », il a été choisi de fabriquer dans un premier temps 
une surface non rugueuse (Ra =10 nm) puis dans un second temps de procéder à un laminage à froid. Cet 
ordre a été choisi car le procédé de laminage déforme les échantillons qui ne peuvent ensuite être polis. 
Les résultats obtenus ont montrés que la surface était bien écrouie mais que celle-ci présentait de plus 
une rugosité induite par le laminage de Ra =1,5 µm. Par conséquent son étude a été abandonnée. 
Concernant la surface « écrouie et rugueuse », il a été choisi d’utiliser l’échantillon brut électro-
érodé qui présente une rugosité de Ra =285 nm et une profondeur d’écrouissage de 15µm.  
Finalement, le protocole de polissage a été défini de façon à maitri ser la rugosité du matériau avant les 
essais d’oxydation. Concernant l’état d’écrouissage, aucune conclusion catégorique ne peut être 
formulée mais le protocole de polissage a permis de se placer dans des conditions où l’on modifie de 
moins possible ce paramètre entre les échantillons. 




4  Installations des essais de corrosion 
4.1 Installation utilisée pour les essais de corrosion sous CO2 à pression 
atmosphérique  
Le dispositif expérimental CORALLINE permet d’effectuer des essais de corrosion à haute température 
sous flux gazeux et de réaliser des mélanges gazeux via une vanne microfuite. La composition de la phase 
gazeuse peut-être contrôlée et pilotée via deux sondes à oxygène placées en sortie de four (sonde O 2 
Zirox®) et dans le four à proximité des échantillons (sonde O2 Setnag®). 
Le dispositif est également relié à un Chromatographe en Phase Gazeuse (CPG) de marque Orthodyne ® 
placé en sortie de réacteur. La Figure 29 présente une photo et un schéma du dispositif CORALLINE ainsi 
qu’une photo de la vanne microfuite.  
 
 
Figure 29: a) Photo de l’installation CORALLINE b) Photo de la vanne de microfuite et c) schéma de l’installation CORALLINE 
Cette installation a été utilisée pour la majorité des essais d’oxydation réalisés à pression atmosphérique 
et  à 550°C présentés dans le chapitre 3.  
Par ailleurs quelques essais ont été réalisés dans des installations différentes :  
 L’essai n°2 (Tableau 5) a été réalisé dans une thermobalance symétrique de marque Setaram 
(modèle A/TAG24) 
 Les essais n°13 et n°14 (Tableau 5) de longues durées (5000 heures) ont été réalisés dans 
l’installation CORINTH présente au sein du laboratoire (chapitre3-partie 5.2). 
Vanne 








4.2 Installation utilisée pour les essais de corrosion sous CO2 à haute  
pression 
Le dispositif expérimental COMACO a été développé au Laboratoire des Fluides Supercritiques et 
Membranes (LFSM) du CEA à Marcoule dans le cadre de l’étude du comportement des matériaux 
exposés au CO2 à haute pression et haute température. Cette installation permet notamment la 
réalisation d’essais de corrosion à 550°C sous flux de CO2 à 250bars. Dans ces conditions le CO2 se 
présente alors sous forme supercritique. La Figure 30 présente une photo du dispositif COMACO. 
  
Figure 30: Photos a) de l’installation COMACO et b) du four 
5 Essais de corrosion réalisés 
Comme le montre le Tableau 5, un essai est caractérisé par plusieurs paramètres :  
 Nature de l’acier ; 
 Rugosité de surface; 
 Nature de l’installation utilisée; 
 Nature du gaz lors de la rampe thermique ; 
 Vitesse de la rampe thermique ; 
 Durée de l’isotherme à 550°C ; 
 Nature du gaz lors de l’isotherme  ; 
 Vitesse linéaire du gaz. 
Il sera choisi la nomenclature suivante pour identifier les différents essais dans les chapitres suivants :  
L’essai n°1 réalisé sur l’acier Fe-12Cr de rugosité initiale Ra =150 nm oxydé dans un mélange de CO2 
contenant 70 µbar d’O2 à 550°C pendant 336 heures suite à une rampe thermique à 2°C/min et avec une 
vitesse linéaire de 0,2 cm.s-1 sera noté : Fe-12Cr- 150nm- CO2+70μbar d’O2- 2°C/min- 550°C- 340h  





Tableau 5: Bilan des essais réalisés (exposés dans le chapitre 3). Chaque couleur est associée à une partie du chapitre 3 ou les essais sont mentionnés 
Numéro 
de l’essai  














1 Fe-12Cr 150 CORALLINE 1 CO2+70μbar d’O2 2 550 336 0,17 
2 Fe-12Cr 150 TAG CO2+1μbar d’O2 2 550 310 0,14 
3 
Fe-12Cr 150 CORALLINE 1 
He+1μbar d’O2(rampe thermique) 
+ CO2+70μbar d’O2(isotherme) 
2 550 300 0,17 
4 Fe-12Cr 150 CORALLINE 1 CO2+70μbar d’O2 2   0,45 
5 Fe-12Cr 150 CORALLINE 1 CO2+1μbar d’O2 2   0,45 
6 Fe-12Cr 150 CORALLINE 1 He+1μbar d’O2 2   0,45 
7 Fe-12Cr 150 CORALLINE 1 CO2+70μbar d’O2 15   0,45 
8 Fe-12Cr 150 CORALLINE 1 CO2+70μbar d’O2 15 550°C 3,5 0,45 
9 Fe-12Cr 150 CORALLINE 1 He+1μbar d’O2 15   0,45 
10 Fe-12Cr 10 et 90  CORALLINE 2 CO2+130μbar d’O2 2 550 10 0,45 
11-a Fe-12Cr 10 CORALLINE 2 CO2+40μbar d’O2 2 550 2,5 0,35 
11-b Fe-12Cr 70 CORALLINE 2 CO2+40μbar d’O2 2 550 2,5 0,35 
11-c Fe-12Cr 150-200 CORALLINE 2 CO2+40μbar d’O2 2 550 2,5 0,35 
12-a Fe-12Cr 80 CORALLINE 2 He+1μbar d’O2 15 550 100 0,35 
12-b Fe-9Cr 80 CORALLINE 2 He+1μbar d’O2 15 550 100 0,35 
13-a Fe-12Cr 80 CORRINTH CO2+70μbar d’O2 2 550 5000 0,03 
13-b Fe-9Cr 80 CORRINTH CO2+70μbar d’O2 2 550 5000 0,03 
14-a Fe-12Cr 
préoxydé 
80 CORINTH CO2+70μbar d’O2 
T° immédiate  à 
550°C suite à préox 
550 4900 0,03 
14-b Fe-9Cr 
préoxydé 
80 CORINTH CO2+70μbar d’O2 
T° immédiate  à 
550°C suite à préox 
550 4900 0,03 
15-a Fe-12Cr 80 COMACO-250bar CO2+25000μbar d’O2 2 550 350 0,2 
15-b Fe-9Cr 80 COMACO-250bar CO2+25000μbar d’O2 2 550 350 0,2 
16-a Fe-12Cr 
préoxydé 
80 COMACO-250bar CO2+25000μbar d’O2 2 550 350 0,2 
16-b Fe-9Cr 
préoxydé 
80 COMACO-250bar CO2+25000μbar d’O2 2 550 350 0,2 
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6 Techniques de caractérisations 
6.1 Matériau 
6.1.1 Microscopie Electronique à Balayage (MEB) 
Les images MEB des échantillons ont été effectuées sur un MEB-FEG Gemini, équipé d’un canon à 
émission de champ au CEA/DEN/DANS/DPC/SCCME. 
6.1.2 Spectrométrie à Décharge Luminescente (SDL)  
Les analyses SDL ont été effectuées sur un modèle JY50S-GDS, développé par Jobin-Yvon au 
CEA/DEN/DANS/DPC/SEARS, Laboratoire d’Ingénierie des Surfaces et Lasers avec la collaboration de 
Michel Tabarant.  
Le principe de fonctionnement de la technique est présenté dans l’Annexe 1.  
6.1.3 Raman 
Les analyses Raman ont été effectuées sur un modèle LabRam HR, produit par Horiba-Jobin Yvon au 
CEA/DEN/DANS/DPC/SEARS, Laboratoire d’Ingénierie des Surfaces et Lasers avec la collaboration de 
Michel Schlegel.  
6.1.4 Spectroscopie de photoélectrons induits par rayons X (XPS) 
Les analyses XPS ont été effectuées sur un spectromètre ThetaProbe à l’école des Mines de Saint-Etienne 
en collaboration avec Vincent Barnier. La source des rayons X incidents est la raie Kα monochromatée de 
l’aluminium d’une énergie de 1486eV. La surface latérale analysée est un disque de 400μm de diamètre.  
Le principe de fonctionnement de la technique et la technique de quantification utilisée sont présentées 
dans l’Annexe 2. 
6.1.5 SIMS (Spectrométrie d’émission d’ions secondaires) 
Les analyses SIMS ont été effectuées sur un modèle Cameca IMS 4F au CNRS de Meudon-Bellevue dans 
le Laboratoire de Physique des Solides et de Cristallogénèse (LPSC) avec la collaboration de François 
Jomard. Un faisceau d’ions primaires Cs+ d’intensité 15 nA est accéléré sous une tension de 10 kV et 
bombarde une surface d’échantillon de 33x150μm2 sous un angle d’incidence de 45°. Les spectres  
obtenus représentent l’évolution du nombre de coups associé à chaque masse analysée en fonction de la 
durée d’exposition au faisceau, proportionnelle à la profondeur abrasée.  
6.2 Gaz 
Deux types de sonde à oxygène ont été utilisés suivant les essais: une sonde O2 Setnag® permettant la 
mesure in situ dans une gamme de température comprise entre 400-600°C et une sonde O2 Zirox® 
permettant la mesure d’O2 en sortie de four. L’avantage que présente la seconde sonde est de pouvoir 
mesurer les consommations ou production de gaz pendant la phase de montée en température avant 
que la température de 400°C (correspondant à la température minimale de fonctionnement de la sonde 
Setnag®) ne soit atteinte. 
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6.2.1 Fonctionnement de la sonde O2 
Le principe de fonctionnement présenté sur le schéma de la Figure 30 est commun aux deux sondes O2.  
 
Figure 31:Schéma du principe de la mesure de la pO2 par la sonde 
La sonde est composée de deux électrodes (de platine en général) séparées par un électrolyte solide.  
L’électrolyte solide est une zircone dopée à l’yttrium (ZrO2 + Y2O3) qui devient conductrice ionique pur à 
haute température. Elle permet ainsi la conduction des ions O2-  de part et d’autre des électrodes.  
Une des électrodes est au contact du gaz à analyser alors que la seconde  est exposée à un milieu de 
référence où la pression partielle en oxygène est connue (électrode dite de "référence"). La différence de 
potentiel, ΔE, mesurée entre les deux électrodes, est directement reliée aux pressions partielles 
d’oxygène présentes de part et d’autre de la sonde selon l’équation de Nernst  : 
   
  
  
   
   
 
   
     
Avec :  
R =constante des gaz parfaits (8,314 J*mol -1*K-1) 
T= température (K) 
F=constante de Faraday (96485 C*mol -1) 
   
 =pression partielle en oxygène du milieu A (bar) 
   
   
=pression partielle en oxygène de la référence (bar) 
 
Ainsi, la connaissance de la pression partielle d’équilibre en oxygène (pO2éq) de la référence ainsi que la 
mesure de la différence de potentiel permet la détermination de la pO2 du gaz étudié. 
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6.2.2 Sonde O2 Setnag® 
La sonde O2 Setnag® utilisée est composée d’une référence interne de Pd/PdO. Cette sonde présente 
l’avantage d’être placée à proximité de l’échantillon dans le four, ce qui permet de rendre compte de 
l’activité de l’échantillon lors des tests d’oxydation. Cependant, elle ne fonctionne que lorsque 
conductivité ionique de l’électrolyte est importante, c’est-à-dire à haute température (>400°C), 
autrement dit elle ne permet pas de suivre l’évolution de la composition de la phase gazeuse lors de la 
rampe thermique. La Figure 31 présente une photo de la sonde O2 Setnag® utilisée. 
 
Figure 32: Photo de la sonde Setnag®  
6.2.3 Sonde O2 Zirox® 
La sonde O2 Zirox® est basée sur le même principe de fonctionnement que la sonde O2 Setnag®. Les 
différences concernent principalement la nature de la référence qui est dans le cas de la sonde  Zirox® de 
l’air ainsi que le système déporté de la mesure de pO2. En effet la sonde Zirox est placée dans un minifour 
qui fonctionne en continu à 750°C. Le gaz à analyser est envoyé dans le minifour où la mesure de PO2 
s’opère. La Figure 33 présente une photo de la sonde O2 Zirox® utilisée.  
 
Figure 33: Photo de la sonde O2 Zirox® 
Ce système présente l’avantage de mesurer en continue la pO2 au cours de l’essai et cela même lors de la 
rampe thermique. Cependant cette mesure s’effectue à 750°C. Ainsi, la pO2 mesurée dans la phase 
gazeuse peut-être différente de celle à la température d’essai.  
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7 Analyses de la phase gazeuse 
7.1 Informations délivrées par la sonde O2 
Afin de déterminer quelle information nous donne la sonde, une étude spécifique avec des mélanges 
gazeux de composition connue a été réalisée. Pour cela, des mélanges étalons composés de CO2 
contenant 1000 μbar de CO et d’hélium contenant 30 μbar de CO et 10 μbar d’O2 ont été utilisés. Les 
mesures expérimentales de la PO2 via les sondes O2 Setnag® et Zirox® ont alors été comparées avec les 
calculs d’équilibre thermodynamique. 
Le détail des calculs thermodynamiques est présenté dans l’encadré ci -dessous.  
Calcul de la PO2éq dans  CO2 pur : 
Soit la réaction     
 
 
       
  
    
   
   
   
 
Or :         (hypothèse d’un gaz CO2 pur) 
D’où :   
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           (Eq. 1) 
Calcul de la PO2éq dans le cas du mélange CO2/CO : 
Soit la réaction     
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                 (Eq. 2) 
Avec :  
       : pression partielle d’équilibre en O2 (bar) 
     : pression partielle d’équilibre en CO2 (bar) 
    : pression partielle d’équilibre en CO (bar) 
  : constante d’équilibre associée à la réaction    
 
 
       déterminée par le logiciel HSC 
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Calcul de la PO2éq dans le cas du mélange CO2/CO/O2 : 
Afin de vérifier si la réaction entre CO, O2 et CO2 est thermodynamiquement possible, l’enthalpie libre 
ΔG0 de la réaction CO+1/2O2=CO2 a été calculé en fonction de la température. Les résultats sont 
présentés en Figure 34. 
 
Figure 34: Enthalpie libre de la réaction CO+1/2O2=CO2, calculée à partir du logiciel HSC 
On remarque que quelque soit la température comprise entre 400 et 600°C, l’enthalpie libre ΔG0 de la 
réaction CO+1/2O2=CO2 est négatif. Ceci signifie que pour cette gamme de température la réaction est 
thermodynamiquement possible. Le Tableau 6 présente l’avancement de la réaction en fonction des 
teneurs initiales en O2 et CO de la phase gazeuse. 
 Avancement 
(mol) 
                                  
 
 
                                           
Etat initial  x=0    
     
      
  
Etat final x a-x b-1/2x c+x 
Tableau 6: Tableau d’avancement général associé à la réaction CO+1/2O2=CO2 
Ainsi, on remarque que selon les teneurs en CO et O2 initiales, la pO2éq du mélange CO2/CO/O2 peut être 
définies par différents équilibres chimiques : 




   
  , la pO2éq du mélange CO2/CO/O2  est définie par l’équilibre entre CO/CO2  
(car tout l’O2 a réagi) 
soit d’après   , é  (
     
    
)
 
                 (Eq. 2)        (
     
        
)
 
   
Avec :  
   
  : quantité de CO présent dans la phase gazeuse à l’état initial  
   
  : quantité d’O2 présent dans la phase gazeuse à l’état initial  
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       : pression partielle d’équilibre en O2 (bar) 
       : pression partielle d’équilibre en CO2 (bar) 
K : constante d’équilibre associée à la réaction  
b :quantité d’O2 présente dans la phase gazeuse à l’état initial (bar) 
a : quantité de CO présent dans la phase gazeuse à l’état initial (bar) 
 
Pour    
     
 , la pO2éq du mélange CO2/CO/O2  est définie par l’équilibre entre O2/CO2  
(car tout le CO a réagi) 
                 
 
 
 (Eq. 3) 
Les résultats des calculs thermodynamiques de la PO2éq en fonction des équilibres considérés sont 
présentés sur la Figure 35 par des lignes pointillés. Sur la même figure, sont reportés par des marqueurs 
les mesures expérimentales de la PO2 par les sondes O2 Setnag® (à 550°C) et Zirox® (à 750°C). 
 
Figure 35: Pression partielle d’équilibre en oxygène  en fonction de la température pour différents mélange gazeux de CO2-a) 
calculée en ligne pointillée -b) mesurée expérimentalement par la sonde Setnag® (marqueurs 2 et 3) par la sonde Zirox® 
(marqueurs 1,4 et 5)  
Les calculs de PO2éq pour les mélanges gazeux composés de CO2 et CO montrent que plus la teneur en CO 
du mélange augmente et plus sa PO2éq diminue. A 550°C, la pO2éq du mélange de CO2 contenant 1μbar 
de CO est de 1,6*10-15 bar alors que celle du mélange contenant une teneur en CO plus importante de 
1000μbar est de 2,4*10-21 bar.  
CO2+1000μbar de CO 
3 4 
5 
He+30μbar de CO+10 μbar d’O2 
1 
2 
CO2 de haute pureté 
CO2 de qualité industriel 
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Il est important de souligner que la pO2 mesurée par la sonde à oxygène dans un mélange de CO2 
contenant 1000 μbar de CO est égale à la pO2éq du mélange (Figure 35-point2).  
Afin de confirmer si la sonde à oxygène indique bien la pO2éq de la phase gazeuse, une mesure de la pO2 
du mélange étalon composé d’hélium contenant 30 μbar de CO et 10 μbar d’O2 a été réalisée. La pO2 
mesurée est de 1,7*10-10 bar. Cette valeur correspond à l’équilibre thermodynamique entre CO2 et      
10 μbar de CO. Ce nouveau mélange est obtenu en considérant une réaction totale entre CO et O 2 tel 
que le définit la thermodynamique (Figure 34). Le tableau d’avancement de la réaction est présenté dans 
le Tableau 7.  
 Avancement 
(μbar) 
                                  
 
 
                                           
Etat initial  x=0 30 10 0 
En cours de réaction  x 30-x 10-1/2x x 
Etat final  xmax= 20 10 0 20 
Tableau 7: Tableau d’avancement de la réaction CO+1/2 O2=CO2 
Ainsi, la pO2 mesurée par la sonde correspond bien à la pO2éq du mélange gazeux. 
La question qui se pose à présent est de savoir où a lieu cette réaction chimique  : dans le gaz ou sur la 
sonde ? 
Afin de répondre à cette question, un échantillon du gaz composé d’hélium contenant 30 μbar de CO et 
10 μbar d’O2 analysé par la sonde O2 a également été analysé par CPG en sortie de four. Le 







Des analyses de gaz après passage dans le four pour des températures allant jusqu’à 600°C montrent que 
les 10 μbar d’O2 et 30 μbar de CO sont toujours présents dans la phase gazeuse, bien que la sonde 
indiquent une pO2 égale à la pO2éq entre CO2 et 10 µbar de CO.  
Le pic de N2 suggère la présence d’une fuite sur la ligne confirmé  par la teneur en O2 de 13,1 µbar qui est 
légèrement supérieure à la composition de la bouteille étalon (~10 µbar). 
Ce résultat montre clairement que la réaction identifiée précédemment n’a pas lieu dans la phase 








13,1μbar 32,1 μbar 
Figure 36: Chromatogramme du mélange gazeux composé d’hélium, de 30 μbar de CO et 10 μbar d’O2 enregistré à 550°C 
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Le résultat suggère donc une cinétique de réaction dans la phase gazeuse lente. Un catalyseur est donc 
nécessaire pour faciliter les réactions entre les espèces gazeuses. Le Pt présent à la surface de la sonde 
doit probablement jouer ce rôle. 
7.2 Gaz utilisés 
Les bouteilles de gaz utilisées dans les essais sont fournies par MESSER®. Il s’agit de bouteilles de CO2 
industriel de pureté 99,995% et de CO2 de qualité supérieure de pureté 99,9995%. Des essais 
d’oxydation sous hélium de haute pureté (99,9999%) ont également été effectués. Le fournisseur précise 
que ses bouteilles contiennent en très faible quantité les impuretés suivantes : H2O, O2, CO et CH4 et que 
O2 constitue l’impureté majeure. 
Par ailleurs, des mélanges gazeux de CO2 contenant 40 μbar et 130 μbar d’O2 ont été réalisés sur 
l’installation CORALLINE via la vanne microfuite présentée sur la Figure 29-b. 
Les mesures de la pO2éq des bouteilles de CO2 fournis par MESSER et utilisés dans le cadre des essais de 
corrosion (chapitre3) ont alors été effectués (Figure 35-pointés 3, 4 et 5). On remarque que pour le CO2 
de haute pureté (Figure 35-pointés 3 et 4), la PO2éq est de 1 μbar. Elle est donc imposée par la teneur en 
O2 impuretés présente dans CO2. N’ayant pas accès à la teneur en CO impuretés mais sachant d’après les 
indications du fournisseur qu’elle est négligeable devant celle de O2, nous considèrerons par la suite que 
ce CO2 contient 1 μbar d’O2. 
Concernant le CO2 de qualité industriel (Figure 35-pointés 5), on remarque que sa PO2éq est de 70 μbar, 
ce qui signifie qu’elle est imposée par la teneur en O2 impuretés. Cette teneur est supérieure à celle que 
présente le CO2 de plus haute pureté. Comme précédemment n’ayant pas accès à la teneur en CO 
impuretés du CO2 industriel mais sachant d’après les indications du fournisseur qu’elle est négligeable 
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1 Introduction 
Ce chapitre présente l’ensemble des résultats expérimentaux obtenus dans le cadre de l’étude du 
comportement en corrosion de l’acier Fe-12Cr dans le CO2 de différentes puretés. La majorité des essais 
ont été réalisés à pression atmosphérique car il a été montré que le mécanisme d’oxydation des aciers 
ferrito-martensitiques ne dépendait pas de la pression totale  [12]. Afin de valider l’ensemble des 
résultats à plus haute pression (250 bars), une nouvelle installation permettant la réalisation d’essais de 
corrosion sous flux de CO2 supercritique a été développée au sein du Laboratoire des Fluides 
Supercritiques et Membranes (LFSM) du CEA à Marcoule. Les résultats d’oxydation à haute pression sont 
présentés en fin de ce chapitre.  
   Les expériences menées ont pour objectifs : 
 d’étudier le comportement en corrosion de l’acier Fe -12Cr dans le CO2 à 550°C et vérifier si son 
comportement est similaire à celui de l’acier Fe-9Cr proposé dans la littérature; 
 d’identifier l’effet des impuretés oxydantes (O2, H2O) présentes dans le CO2 sur le mécanisme 
d’oxydation ; 
 d’étudier l’influence de la rampe thermique (°C/min) et de la pureté du CO2 lors des premiers 
instants d’oxydation sur la nature de l’oxyde formé  ; 
 d’étudier l’influence de l’état de surface sur la nature de l’oxyde formé  ; 
 de vérifier si le comportement à pression atmosphérique est valable à 250 bars dans du CO2 à 
l’état supercritique ; 
 d’évaluer l’efficacité d’une préoxydation des aciers Fe -9/12Cr sur le comportement en corrosion 
sous CO2. 
2 Influence de la teneur en O2 présente dans la phase gazeuse CO2 sur la 
nature de l’oxyde formé 
2.1 Oxydation d’un acier Fe-12Cr dans le CO2 contenant 70μbar d’O2 à 550°C  
2.1.1 Résultats expérimentaux 
L’échantillon utilisé dans le cadre de cette étude provient de la coulée 1 de l’acier industriel Fe -12Cr 
(chapitre2-Tableau 3). Il a été obtenu à partir d’un tube coupé en tranche (chapitre2-Figure 23-a). 
Avant le test d’oxydation, celui-ci a été poli au papier SiC 1200 : les deux faces principales ont été polies 
en mode automatique alors que les bords ont nécessités un polissage manuel. Seul le bord concave n’a 
pas été poli (chapitre2Figure 23-a). La rugosité des surfaces principales après polissage déterminée par 
Michelson est d’environ Ra =150 nm alors qu’à l’état brut elle était de Ra =250 nm. 
La teneur en H2O a été mesurée par un hygromètre capacitif. Son suivi a montré qu’elle n’évolue pas au 
cours de l’essai. Elle est d’environ 0,7 μbar.  
L’image suivante présente la photo de l’échantillon suite à un essai d’oxydation réalisé à 550°C sous CO 2 
contenant 70μbar d’oxygène (chapitre2-Tableau 5-essai n°1).   
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Figure 37: Photo des deux faces de l’échantillon après le test de corrosion n°1 : Fe-12Cr- 150nm- CO2+70μbar d’O2- 2°C/min - 
550°C- 340h 
L’oxyde formé à la surface de cet échantillon apparait opaque, homogène et continu sur toute la surface. 
De plus, aucun écaillage de la couche d’oxyde n’est observable (Figure 37). La prise de masse déterminée 
grâce aux pesées de l’échantillon avant et après oxydation est de 3,36 mg/cm2. 
La Figure 38 est l’image MEB-FEG d’une coupe transverse polie de l’oxyde formé obtenue en électrons 
rétrodiffusés. 
 
Figure 38 : Images MEB-FEG d’une coupe transverse d’un échantillon suite au test de corrosion n°1 : Fe-12Cr- 150nm- 
CO2+70μbar d’O2- 2°C/min - 550°C- 340h 
La Figure 38-a montre que l’oxyde s’est développé sur toute la surface. De plus, la Figure 38-b révèle une 
structure duplexe de l’oxyde contenant de nombreux trous. Par ailleurs, l’oxyde formé a une épaisseur 
d’environ 22μm (Figure 38-b).  
Une analyse de spectrométrie à décharge luminescente (SDL) a été réalisée afin de déterminer le profil 
de concentration élémentaire en fonction de la profondeur d’abrasion. Le profil SDL est présenté sur la 
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Figure 39: Profil SDL de l’échantillon suite au test de corrosion n°1 : Fe-12Cr- 150nm- CO2+70μbar d’O2- 2°C/min - 550°C- 340h 
Le profil SDL révèle la présence d’un oxyde duplex: la couche externe est composée d’un oxyde de fer 
alors que la couche interne est composée d’un oxyde de chrome et de fer. La couche externe d’oxyde de 
fer apparait également duplex avec une zone externe riche en oxygène et plus pauvre en fer. Elle est  
probablement composée de Fe2O3 et de Fe3O4.  
L’analyse de ce profil permet de mettre en évidence l’absence d’enrichissement en chrome au sein de 
l’oxyde interne ainsi qu’un fort enrichissement en carbone sous la couche d’oxyde. La teneur maximale 
en carbone est de 1,2 at% contre 0,5 at% dans la matrice. Il est intéressant de constater que les points 
d’inflexion entre le Fe et le C ne coïncident pas  : il se pourrait que celui–ci corresponde à la zone 
d’oxydation interne mise en évidence sur la Figure 38. De plus, sachant que la vitesse d’abrasion dans la 
couche d’oxyde est de 0,074 μm/s (Annexe 1), il est possible d’estimer suite à l’analyse SDL l’épaisseur 
de la couche d’oxyde à environ 25 μm après 336 heures d’oxydation, ce qui est à peu près égal au 22μm 
mis en évidence par l’image MEB présentée Figure 38. De plus, il est intéressant de remarquer que 
l’épaisseur de l’oxyde interne est très proche de celle de l’oxyde externe.  
Des analyses Raman sur une coupe transverse ont été effectuées afin de déterminer la nature des 
différents oxydes révélés. Les résultats sont présentés sur la Figure 40. 
Oxyde-Oxyde interface Métal-Oxyde interface Oxyde-Oxyde interface 
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Figure 40 : a) Profils Raman des différentes zones identifiées sur le cliché MEB de l’échantillon suite au test de corrosion n°1  : 
Fe-12Cr- 150nm- CO2+70μbar d’O2- 2°C/min - 550°C- 340h et en b) Profil Raman des références 
Les analyses Raman sur différentes zones de la coupe transverse de l’échantillon ont été réalisées afin de 
déterminer la nature des différents oxydes.  
 Le profil 1) enregistré sur le nickel a servi de point de départ dans l’enregistrement du 
programme en mode « linescan » des différents profils Raman.  
 Le profil 2) révèle la présence de Fe2O3 en extrême surface (ce profil est similaire à celui de la 
référence de Fe2O3).  
 Le profil 3) révèle la présence d’un composé qui pourrait être soit Fe 3O4 soit l’oxyde spinelle 
FeCr2O4.  Le profil Raman de ces deux composés étant très proche, il est difficile de les distinguer 
par cette technique. Cependant, les résultats SDL (Figure 39) ont révélé la présence exclusive de 
fer d’oxygène dans cette zone, ce qui nous permet de conclure sur la contribution de Fe3O4.  
 Le profil 4) enregistré dans l’oxyde interne, révèle la présence de pics pouvant être assimilés à 
Fe3O4 ou/et à FeCr2O4. Sur le profil SDL présenté en Figure 39, on remarque la présence de fer et 
de chrome dans cette zone, ce qui suggère alors la présence d’un spinelle de type Fe 3-xCrxO4. 
 Le profil 5) enregistré dans la zone d’oxydation interne révèle également la présence d’un oxyde 
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Comme il a été observé par les analyses Raman la présence d’un spinelle de type Fe 3-xCrxO4 au sein de 
l’oxyde interne, il est possible de déterminer sa stœchiométrie à partir des analyses SDL quantitatives 
(Figure 39):  
       
 
 
     
       
Ainsi, l’oxyde spinelle formé à la surface de l’acier Fe-12Cr est de la forme Fe2,23Cr0,77O4, ce qui est 
légèrement supérieur à celui  formé à la surface de l’acier Fe-9Cr placé dans les mêmes conditions qui est 
de la forme Fe2,3Cr0,7O4 [48].  
Le suivi en continu de l’évolution de la pression partielle d’équilibre en oxygène (pO 2éq) via une sonde O2 
placée à proximité de l’échantillon est présenté Figure 41.  
 
Figure 41 : Evolution de la pression partielle d’équilibre en oxygène PO2éq lors du test de corrosion n°1 : Fe-12Cr- 150nm- 
CO2+70μbar d’O2- 2°C/min - 550°C- 340h (en orange) et PO2éq dans CO2 +70μbar de O2 à 550°C et 0,17 cm/s sans échantillon 
(en vert) 
On peut observer sur la Figure 41 que la pression partielle d’équilibre en oxygène évolue pendant le test 
d’oxydation (courbe orange). Au début du test, elle chute fortement jusqu’à 10-23 bar. Cette valeur est 
caractéristique d’une pression partielle d’équilibre d’oxygène imposée par un équilibre CO2/CO 
(chapitre2-Figure 35). Lors du test de corrosion, la pression partielle d’oxygène augmente ensuite jusqu’à 
environ 10-13bar. Cette valeur correspond à une pression partielle d’équilibre en oxygène toujours 
imposée par un équilibre entre CO2/CO. Cela signifie qu’à tout moment PCO est supérieur à PO2 impuretés 
présentes dans le gaz. Ce CO est probablement issu de la réaction d’oxydation de l’échantillon par le CO2 
selon la réaction suivante :  
CO2+ Métal= Oxyde + CO 
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Ainsi le CO2 réagirait avec un élément métallique pour former un oxyde et du CO serait formé et évacué 
dans la phase gazeuse.  
L’oxyde formé à la surface de l’acier Fe-12Cr placé dans le CO2 contenant 70μbar d’oxygène présente une 
structure duplexe composée d’un oxyde de fer en externe de type Fe 3O4 et d’un spinelle Fe2,23Cr0,77O4 en 
interne. La structure de cet oxyde est similaire à celle formée à la surface de l’acier Fe -9Cr placé dans les 
mêmes conditions. De plus, il est important de constater que l’oxyde formé est épais puisqu’il est 
d’environ 25μm après 336 heures d’oxydation. 
2.1.2 Identification de l’espèce oxydante : calculs de bilan de matière 
Afin d’identifier la nature de l’espèce oxydante dans le cas de la formation de l’oxyde sous CO 2 contenant 
70μbar de O2, des calculs de bilan de matière ont été effectués.  
Calcul de la quantité d’oxygène nécessaire à la formation de la couche d’oxyde  :  
On sait (expérimentalement) que la prise de masse de l’échantillon est  de 0,0188 g.  
N(O)= m(O)*NA/M(O) 
D’où:  
N (O) = 0,019*6,022*1023 /16 =7,08*1020 at d’oxygène 
 
Calcul de la quantité totale d’oxygène N(O) provenant de CO2: 
Hypothèses :  
 J gaz : Débit du gaz : 15L/h 
 Vm : volume molaire du gaz : 24 L/mol 
 X(O2) : Quantité de CO2 présente dans la phase gazeuse : ~1bar 
 
 Durée de l’essai : 340h 
N(O)=2*NA* J gaz/Vm*x(O2)*t 
N(O)=2*6,022*1023 *15/24*1*340 =2,6*1026 at d’oxygène 
 Une oxydation par apport d’oxygène provenant exclusivement de CO2 est possible 
 
Calcul de la quantité totale d’oxygène provenant des impuretés O2 présentes dans la phase gazeuse : 
Hypothèses :  
 X(O2) : Quantité d’O2 impuretés présentes dans CO2: 70μbar
 
 
N(O)=2*6,022*1023 *15/24*70*10-6*340 =1,8*1022 at d’oxygène 
 Une oxydation par apport d’oxygène provenant exclusivement d’O2 est également possible 
 
Les calculs de bilan de matière montrent qu’une oxydation exclusivement par O2 impuretés est possible. 
Cependant, le fort dégagement de CO et la mesure de la pression partielle d’équilibre en ox ygène du gaz 
de référence suggèrent une forte contribution de CO2 dans l’établissement de la couche d’oxyde. 
BILAN 
BILAN 
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2.1.3 Identification de l’espèce oxydante : essais sous marqueurs isotopiques 
Afin de déterminer la nature de la molécule oxydante dans le mélange gazeux  composé de CO2 et d’O2 
(CO2+O2), un essai d’oxydation uti lisant un marqueur isotopique 
18O2  a été réalisé. L’objectif est de 
déterminer l’origine de l’oxygène présent dans la couche d’oxyde formée sous C 16O2+ 
18O2.  
La Figure 42 représente le rapport isotopique 
   
       
 mesuré par SIMS en fonction du temps d’abrasion 
pour l’oxyde formé dans un mélange de CO2 contenant 
18O2 (en rouge). Le rapport isotopique naturel est 
présenté en bleu pour comparaison. Cette valeur a été vérifiée expérimentalement sur un échantillon 
oxydé dans un mélange CO2+O2 sans marqueur isotopique. La position des interfaces oxyde/oxyde et 
métal/oxyde a été déterminée à partir des profils des éléments métalliques non présentés sur la Figure 
42. 
 
Figure 42 : Evolution du rapport 18O/ (18O+16O) mesuré par SIMS en fonction du temps d’abrasion au sein d’une grosse couche 
d’oxyde formé dans CO2 contenant 
18O2 (en rouge) ; Rapport isotopique naturel de 
18O2 (en bleu) 
On remarque que la teneur en oxygène O18 dans la couche d’oxyde est comprise entre 0,2% et 0,9%. 
Cette valeur est très proche de l’abondance naturelle de 18O2 par rapport à celle de 
16O2 qui est de 0,2%.  
On peut donc en déduire que la majorité de l’oxygène présent dans la couche d’oxyde est de 16O, 
autrement dit que celui-ci provient essentiellement de l’oxydation par C16O2.  
Néanmoins, on peut remarquer un léger enrichissement en 18O en extrême surface et vers 1700s 
d’abrasion. L’enrichissement en extrême surface pourrait s’expliquer soit par l’édification de couche par 
18O ou par un échange isotopique alors que celui constaté vers 1700 s suggère une réactivité de 18O2 dès 
les premiers instants d’oxydation. En effet, si l’on suppose un mécanisme d’oxydation similaire entre les 
aciers Fe-9Cr et Fe-12Cr, il est possible d’assimiler l’interface oxyde/oxyde à la surface  initial e. 
L’analyse SIMS de l’oxyde non protecteur formé sous CO2 contenant de 
18O2 isotopique révèle la 
présence majoritaire d’16O au sein de la couche d’oxyde. Ce résultat montre que l’oxyde est 
principalement formé par CO2.  
BILAN 
CHAPITRE III : OXYDATION D’UN ACIER FE-12CR DANS DU CO2 DE DIFFERENTES PURETES A 550°C 
57 
2.2 Oxydation d’un acier Fe-12Cr dans le CO2 contenant 1 μbar d’O2 à 550°C  
2.2.1 Résultats expérimentaux 
Les essais d’oxydation présentés dans cette partie ont été réalisés en utilisant du CO 2 industriel de haute 
pureté. La quantité d’oxygène impureté présente dans la phase gazeuse est beaucoup plus faible : 1 µbar 
au lieu de 70 µbar.  
L’échantillon testé est identique à celui étudié sous 70 µbar : la rugosité de ses faces est de 150nm alors 
que celle de la tranche concave similaire à l’état brut est de 250 nm. 
La teneur en H2O a été mesurée par un hygromètre capacitif. Son suivi a montré qu’elle n’évolue pas au 
cours de l’essai. Elle est d’environ 0,1μbar.  
Sur la figure 8 est présentée en trait continu l’évolution de la prise de masse en fonction du temps 
d’oxydation réalisé sous CO2 contenant 1 μbar d’O2 dans une thermobalance symétrique SETARAM 
(chapitre2-Tableau 15-essai n°2). A titre de comparaison, la prise de masse en fin d’essai réalisé sous CO2 
contenant 70 μbar d’O2 (présentée dans la partie 2.1) est présentée par un carré. 
 
Figure 43: Suivi en continu de la prise de masse lors de l’essai d’oxydation n°2 : Fe-12Cr- 150nm- CO2+1μbar d’O2- 2°C/min- 
550°C - 310h représentée par une ligne continue rose ; Prise de masse lors de l’essai d’oxydation n°1 : Fe-12Cr- 150nm- 
CO2+70μbar d’O2- 2°C/min - 550°C- 340h représentée par un carré 
L’échantillon oxydé sous CO2 contenant 1 μbar d’O2 a une prise de masse de 0,244 mg.cm
-2, ce qui est 
beaucoup plus faible que celle que présente l’échantillon oxydé sous CO 2 contenant une plus forte 
quantité d’O2 (3,36 mg.cm
-2). 
Ce résultat montre clairement l’importance de la pureté du CO2 et plus particulièrement de sa teneur 
en O2 impureté sur le comportement en corrosion de l’acier Fe-12Cr.  
Prise de masse de l’échantillon 
oxydé  sous CO2+70 ppm d’O2 
Prise de masse de l’échantillon 
oxydé sous CO2+1 ppm d’O2 
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La Figure 44 présente une image optique de l’échantillon Fe -12Cr oxydé.   
 
Figure 44 : Photo de l’échantillon après le test de corrosion n°2 : Fe-12Cr- 150nm- CO2+1μbar d’O2- 2°C/min- 550°C - 310h 
L’observation macroscopique de l’échantillon révèle la présence d’un oxyde fin (rayures induites par le 
polissage toujours visibles) présentant des reflets jaunes. Aucun écaillage de l’oxyde n’a été constaté.  
Des images MEB-FEG de la coupe transverse polie de l’échantillon après oxydation sont présentées sur la 
Figure 45.  
Cratères SDL 
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Figure 45 : Images MEB-FEG d’une coupe transverse d’un échantillon suite au test de corrosion n°2 : Fe-12Cr- 150nm- 
CO2+1μbar d’O2- 2°C/min- 550°C - 310h 
On peut observer sur les images (Figure 45-c-d), représentatives de la surface principale, la présence 
d’une fine couche d’oxyde de 200 nm d’épaisseur ainsi que celle de nodules de 6 à 20 µm d’épaisseurs. 
Cette dernière épaisseur correspond à l’épaisseur de l’oxyde formé sur l’échantillo n oxydé sous CO2 
contenant 70 μbar d’O2. 
De plus, on peut remarquer sur les images (Figure 45-a-b) la formation d’un oxyde épais sur les deux 
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 Le bord poli manuellement au papier SiC 1200 (Figure 45-b-f) présente des nodules plus gros que 
ceux présents sur la surface principale (>20 μm). De plus, les deux angles de l’échantillon 
présentent un état d’oxydation avancé.  
 Le bord non-poli (Figure 45-a-e) est couvert d’un oxyde de plus de 20 µm épaisseur (d’après 
l’image MEB figure 10-e).  
 
Ces résultats mettent en évidence l’influence de l’état de surface avant oxydation sur le comportement 
en corrosion de l’acier Fe-12Cr. Ce paramètre sera discuté dans la partie 0 de ce chapitre.  
 
Le profil SDL de la surface principale de l’échantillon oxydé sous CO2 contenant 1 μbar d’O2 est présenté 
sur la Figure 46.  
 
Figure 46: Profil SDL de l’échantillon suite au test de corrosion n°2 : Fe-12Cr- 150nm- CO2+1μbar d’O2- 2°C/min- 550°C - 310h 
On observe la formation d’une couche d’oxyde riche en chrome et fer sur toute sa surface. Il s’agit 
certainement d’un oxyde duplex composé d’un oxyde spinelle externe riche en fer (18 at%) et d’un 
oxyde spinelle interne riche en chrome (23 at%). Cette valeur est supérieure à la teneur en chrome      
(12 at%) de la matrice. On note également une zone d’appauvrissement en chrome sous l’oxyde jusque 
10 secondes d’abrasion correspondant à 1 μm (Annexe 1). 
Un enrichissement en Mn de 4 at% est observé en extrême surface et de 2,5 at% à l’interface métal- 
oxyde ce qui n’avait pas été observé dans l’oxyde formé sous CO2 contenant 70 μbar d’O2 (Figure 39). 
Concernant le carbone, on remarque un léger appauvrissement sur la zone déchromée et l’absence d’un 
fort enrichissement comme cela avait été observé sur l’échantillon oxydé sous CO2 contenant 70 μbar 
d’O2 (Figure 39). On peut cependant noter un léger enrichissement en carbone de 0,6 at% en extrême 
surface qui pourrait être due à des impuretés provenant de manipulations ou/et de la chambre plasma 
(lors de l’analyse). Il est donc difficile de lier cette quantité avec un phénomène survenu pendant l’essai 
d’oxydation.  
Métal-Oxyde interface Oxyde-Oxyde interface 
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La technique SDL analyse la surface d’un disque de 4 mm de diamètre, ce qui signifie que la fine couche 
d’oxyde et les nodules présents en surface sont analysés simultanément ( Figure 45). Cependant, on peut 
remarquer que l’allure du profil SDL suggère une faible quantité de nodules présents en surface (Annexe 
1). En supposant la vitesse d’abrasion dans cet oxyde égale à celle de l’oxyde présenté sur la Figure 39, 
l’épaisseur de la fine couche d’oxyde peut être estimée à environ 170 nm. Ce résultat est en bon accord 
avec l’observation MEB (Figure 45-c) où la fine couche d’oxyde avait été estimée à 200 nm.  
Des analyses Raman sur différentes zones présentes en surface ont été effectuées afin de déterminer la 
nature des différents oxydes. Les résultats sont présentés sur la Figure 47.  
 
Figure 47 : a) Profils Raman des différentes zones identifiées sur l’image optique de l’échantillon suite au test de corrosion 
n°2 : Fe-12Cr- 150nm- CO2+1μbar d’O2- 2°C/min- 550°C - 310h et en b) Profil Raman des références 
L’image optique de la surface de l’échantillon révèle une hétérogénéité de surface  : l’oxyde principal 
apparait en marron clair et des zones foncées germant préférentiellement au niveau des rayures sont 
identifiables. Des analyses Raman sur les différentes zones repérées par les points sur l’image optique 
ont été réalisées.  
 Le profil 1) enregistré sur une tâche noire étendue (nodule1) révèle la présence de Fe 2O3. 
 Le profil 2) enregistré sur une tâche noire moins étendue (nodule2) révèle la présence de Fe 2O3 
et d’un oxyde spinelle Fe3-xCrxO4. 
 Le profil 3) enregistré sur la surface principale en marron clair révèle la présence de Cr2O3 et d’un 
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Ainsi les analyses Raman révèlent que les nodules et l’oxyde principal marron clair présents en surface 
sont de natures différentes. L’oxyde principal est composé de Cr2O3 et d’un oxyde spinelle Fe3-xCrxO4 
contenant une forte teneur en Cr. En effet, il peut être remarqué que le profil Raman de cet oxyde est 
proche de celui des références de Cr2O3 et FeCr2O4 et. Ce résultat est en accord avec la composition de 
l’oxyde suggéré par le profil SDL et présenté en Figure 46. Le nodule1 est composé d’un oxyde de fer de 
type Fe2O3 de la même manière que le nodule2 qui présente en plus une contribution spi nelle similaire à 
celle révélée par la composition de la surface principale. Il est fort probable que ces deux nodules soient 
de nature similaire et que la différence constatée sur les profils Raman soit uniquement due à une 
épaisseur de Fe2O3 du nodule1 plus importante.  
Un résultat intéressant est alors de constater que les tâches noires sont des oxydes de fer de type Fe 2O3 
de nature similaire à l’oxyde externe présenté en partie 2.1.  
La Figure 48 présente l’évolution de la pression partielle d’équilibre en oxygène (PO 2éq) lors de l’essai 
d’oxydation réalisé sous CO2 contenant 1 μbar d’O2. La pression partielle d’équilibre en oxygène à l’état 
initial (en bleu) a été mesurée en réalisant un test sans échantillon.  
 
Figure 48: Evolution de la pression partielle d’équilibre en oxygène PO2éq lors du test de corrosion n°2 : Fe-12Cr- 150nm- 
CO2+1μbar d’O2- 2°C/min- 550°C - 310h (en rose) et PO2éq dans CO2 +1μbar de O2 à 550°C sans échantillon (en bleu) 
On peut observer sur la Figure 48 que la pression partielle d’équilibre en oxygène évolue pendant le test 
d’oxydation. Au début du test, elle chute fortement à 10-24bar. Cette valeur est caractéristique d’une 
pression partielle d’équilibre d’oxygène imposée par un équilibre entre CO2/CO (chapitre2-Figure 35). 
Puis, elle augmente jusqu’à atteindre une pression partie lle d’équilibre d’oxygène proche de celle 
imposée par la phase gazeuse à l’état initial (environ 7,5*10-7 bars). Cette valeur correspond à une 
pression partielle d’équilibre en oxygène imposée par un mélange gazeux composé de CO, CO 2 et O2, où 
O2 est en excès (chapitre2-Figure 35).  
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2.2.2 Identification de l’espèce oxydante : calculs de bilan de matière 
Afin d’identifier la nature de l’espèce oxydante dans le cas de la formation de l’oxyde sous CO2 contenant 
1 μbar de O2, des calculs de bilan de matière ont été effectués.  
1. Calcul de la quantité d’oxygène nécessaire à la formation d’une couche d’oxyde de 200 nm 
d’épaisseur : 
Hypothèses :  
 Oxyde homogène et d’épaisseur : e = 200nm 




 Surface de l’échantillon : S=2,86 cm2 
       
     
      
 
            
        
 
Avec: nO: Quantité de matière d’oxygène (mol)  
nCr2O3: Quantité de matière de Cr2O3 (mol) 
NO: Nombre d’atomes d’oxygène (at) 
NA: Nombre d’Avogadro (=6,022*10
23 mol-1) 
 
        
     
      
 
 
             
   
               
   
                             
 
2. Calcul de la quantité d’O2 impuretés maximale pouvant réagir avec l’échantillon (sans tenir 
compte de l’hydrodynamique du système): 
Hypothèses :  
 J gaz : Débit du  gaz : 1,3L/h 
 Vm : volume molaire du gaz : 24 L/mol 
 X(O2) : Quantité d’O2 impuretés présentes dans CO2: 1μbar
 
 Durée de l’essai : 308h 
N(O)=2*NA* J gaz/Vm*x(O2)*t 
N(O)=2*6,022*1023 *1,3/24*1*10-6*308 =2,01*1019 at d’oxygène  
 
L’impureté O2 présente dans CO2 pourrait être l’espèce oxydante permettant la formation de la fine 
couche d’oxyde de 200 nm d’épaisseur.  
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2.2.3 Identification de l’espèce oxydante : essais sous marqueurs isotopiques 
La Figure 49 représente le rapport isotopique 
   
       
 mesuré par SIMS en fonction du temps d’abrasion 
dans un oxyde fin formé dans un mélange de CO2 contenant 
18O2 (en rouge) ainsi que dans un oxyde fin 
formé dans un mélange de CO2 contenant 
16O2 (en bleu). Sur le graphe est également représenté le profil 
SIMS du chrome (en rose) afin d’identifier l’interface métal/oxyde.  
 
Figure 49 : Evolution du rapport 18O/ (18O+16O) en fonction du temps d’abrasion au sein d’une fine couche d’oxyde riche en 
chrome formée dans a) CO2 contenant 
18O2 (en rouge) ; b) CO2 contenant 
16O2 (en bleu) ; c) Profil SIMS du chrome (en rose) 
L’analyse SIMS d’une fine couche d’oxyde riche en chrome formée sous C 16O2+
18O2 révèle un 
enrichissement de 4% en 18O au sein de la couche d’oxyde ce qui est supérieur au rapport isotopique 
naturel de 0,2% mesuré au sein de l’oxyde formé sous C16O2+
16O2 (Figure 49-b). On peut donc en déduire 
que l’impureté O2 présente dans CO2 contribue à l’édification de la couche d’oxyde. Par ailleurs, il est 
important de souligner que cette teneur de 4% en 18O au sein de l’oxyde alors que celle d’18O2 dans le gaz 
n’est que de 10-6 suggère une réactivité d’O2 sur la surface au moins 10000 fois plus importante que celle 
de CO2. 
L’enrichissement étant maximal à proximité de l’interface métal-oxyde, ceci suggère une forte réactivité 
d’O2 dans les premiers instants d’oxydation. La diminution de la teneur en 
18O à proximité de l’interface 
métal/gaz pourrait être due quant à elle, à une diminution de la réactivité d’O 2 au profit de CO2 qui 
contribue alors de plus en plus à l’édification de la couche d’oxyde ou à un échange isotopique entre 
C16O2 (dans le gaz) et 
18O (dans l’oxyde), dû au fait que celui-ci (16O↔18O) serait plus rapide que la 
croissance externe de la couche d’oxyde.  
On peut également noter la présence d’oxygène profondément dans le métal ce qui pourrait être due à 
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L’analyse SIMS de la fine couche d’oxyde riche en chrome formée sous CO 2 contenant de 
18O2 isotopique 
révèle la présence d’oxygène 18 au sein de la couche d’oxyde à proximité de l’interface métal-oxyde.  Ce 
résultat montre que l’impureté O2 présente dans CO2 contribue donc à l’édification des premières 
couches d’oxydes formées à la surface du matériau.  
2.3 Bilan 2 : Influence de la teneur en oxygène présente dans la phase gazeuse 
CO2 sur la nature de l’oxyde formé  
BILAN : Influence de la teneur en oxygène présente dans la phase gazeuse CO2 sur la nature de l’oxyde 
formé 
Deux oxydes de morphologies différentes ont été observés à la surface de l’acier Fe -12Cr en fonction de 
la pureté du CO2 et plus probablement de la quantité d’O2 impureté présente dans le CO2.  
L’oxyde formé dans la CO2 contenant une « forte » quantité d’O2 impuretés est duplex : il est composé 
d’un oxyde de fer en externe (Fe2O3 et Fe3O4) et d’un spinelle de fer et chrome (Fe3-xCrxO4) en interne. 
Aucun enrichissement en chrome au sein du spinelle interne n’a été constaté. De plus, une forte 
carburation sous la couche d’oxyde a été mise en évidence par SDL. L’analyse SIMS sur un tel oxyde 
formé dans un mélange composé de C16O2 et de 
18O2 a montré la présence largement majoritaire de 
16O 
au sein de la couche d’oxyde. Par ailleurs, le suivi de la pression partielle d’équilibre en oxygène lors de 
l’essai a révélé un équilibre imposé par CO et CO2, suggérant ainsi un fort dégagement de CO lors de 
l’essai. L’ensemble de ces résultats montre ainsi que l’espèce CO2 contribue largement à l’édification de 
cette couche d’oxyde. De plus, on peut noter que cet oxyde apparait comme non protecteur 
puisqu’après 300 heures d’oxydation, l’oxyde formé a déjà une épaisseur de 20μm. Ce résultat démontre 
une forte cinétique de croissance de l’oxyde.  
Cependant, les résultats ont montré que ce comportement n’est pas systématique et qu’une diminution 
de la teneur en O2 présente dans le CO2 permet de former un oxyde plus protecteur.  
En effet dans ces conditions, il a été observé la formation d’un oxyde duplex caractérisé par un fort 
enrichissement en chrome au sein de l’oxyde interne (~23at%). De plus, aucune carburation n’a été mise 
en évidence. L’analyse SIMS sur un tel oxyde formé dans un mélange composé de C16O2 et de 
18O2 a 
montré la présence de 18O au sein de la couche d’oxyde avec un fort enrichissement à proximité de 
l’interface métal oxyde. Ce résultat suggère ainsi que l’espèce O2 contribue à l’édification de cette 
couche d’oxyde et probablement de manière plus importante dans les premiers instants d’oxydation. On 
peut cependant noter que la fine couche d’oxyde apparait comme protectrice puisqu’après 300 heures 
d’oxydation, l’oxyde formé a une épaisseur de seulement 200nm. Ce résultat suggère donc un e faible 
cinétique de croissance de cet oxyde. 
La question qui se pose à présent est de savoir comment agit O2 présent dans CO2 sur le mécanisme 
d’oxydation de l’acier Fe-12Cr. Comme les analyses SIMS ont suggéré une forte implication d’O2 lors des 
instants initiaux d’oxydation sous faible pression partielle d’O2, une étude approfondie des instants 
initiaux d’oxydation a été menée et fait l’objet de la partie suivante.  
BILAN 
BILAN GENERAL 
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3 Influence des instants initiaux d’oxydation sur la nature de l’oxyde 
formé 
3.1 Essai de corrosion sous hélium puis sous CO2 contenant 70μbar d’O2 
Procédure expérimentale 
Afin de mettre en évidence l’effet des impuretés O2 lors des instants initiaux sur le mécanisme global de 
corrosion, le CO2 a été remplacé lors de la rampe thermique par de l ’hélium contenant très peu 
d’impuretés O2. Puis lors de l’isotherme à 550°C, un flux de gaz de CO2 contenant beaucoup d’impuretés 
O2 a été maintenu pendant 336 heures.  
La Figure 50 présente le programme thermique suivi lors de ce test (chapitre2-Tableau 15-essai n°3). 
L’échantillon était au préalable poli 1200 (Ra=150nm) et une sonde à oxygène placée à proximité de 
l’échantillon a permis de suivre l’évolution de la pression partielle d’équilibre en oxygène pendant 
l’isotherme à 550°C.   
 
Figure 50: Programme thermique suivi lors de l’essai n°3 
Le suivi de la pression partielle d’équilibre en oxygène lors du test de corrosion est présenté sur la Figure 
51.   
 
Figure 51: Evolution de la pression partielle d’équilibre en oxygène PO2 (en bleu) et programme thermique (en rouge) lors du 
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On peut remarquer sur la Figure 51, que la pression partielle d’équilibre en oxygène évolue pendant 
l’essai de corrosion. Au début de l’isotherme elle est stable et égale à environ 5*10-6 bar. Cette valeur est 
en accord avec celle mesurée dans la phase gazeuse avant l’essai. Puis deux chutes brutales se 
produisent à environ 65 heures et 225 heures pour atteindre respectivement 10 -16 bar et 10-13 bar. Ces 
valeurs indiquent que la pression partielle d’équilibre en oxygène est imposée par l’équilibre entre CO et 
CO2. Cette modification pourrait être due à une oxydation rapide du substrat métallique par CO 2 qui 
produit un dégagement important de CO. Dans ce cas, cette quantité est si importante que la pression 
partielle d’équilibre en oxygène n’est plus imposée par la quantité de molécule d’O 2 présentes dans CO2. 
De plus, on peut faire remarquer que la chute brutale de la pression partiel le d’équilibre en oxygène 
révèle probablement une croissance discontinue de l’oxyde et pourrait être dû à une oxydation 
importante au niveau des bords de l’échantillon ou à celle de nodules en surface.  
L’image suivante présente la photo de l’échantillon suite à un essai d’oxydation n°3. 
 
Figure 52 : Photo de l’échantillon suite au test de corrosion n°3 : Fe-12Cr- 150nm- He+1μbar d’O2- 2°C/min- 550°C - 
CO2+70μbar d’O2- 340h  
L’échantillon présente des reflets bleutés sur les surfaces principales  ainsi que des zones nodules rouges 
à proximité des bords. Ces nodules pourraient être à l’origine de la production massive et discontinue de 
CO observée en Figure 51 lors des chutes brutales de PO2éq.  
La prise de masse par unité de surface mesurée suite à l’essai d’oxydation est de 0,56 mg*cm -2. Celle-ci 
semble principalement due à l’oxydation importante des bords de l’échantillon.  
Une observation au MEB-FEG de la surface présentée en Figure 53, révèle la présence de whiskers au 
sein des nodules d’oxydes.  
 
Figure 53: Images MEB-FEG de la surface de l’échantillon suite au test de corrosion n°3 : Fe-12Cr- 150nm- 2°C/min- He+1μbar 
d’O2- 340h- 550°C- CO2+70μbar d’O2-0,17 cm/s 
a) b) 
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Des analyses Raman sur les deux zones identifiées (oxyde principal en surface et nodules de whiskers) 
ont été réalisées et sont présentées en Figure 54.  
 
Figure 54 : a) Profils Raman des différentes zones identifiées sur l’image optique de l’échantillon suite au test de corrosion  
n°3 : Fe-12Cr- 150nm- He+1μbar d’O2- 2°C/min- 550°C - CO2+70μbar d’O2- 340h et en b) Profil Raman des références 
Sur la Figure 54, les profils Raman révèlent que les deux oxydes analysés sont composés d’hématite. ce 
résultat est surprenant puisqu’une simple observation de l’échantillon révèle deux oxydes de couleurs 
très différentes : un oxyde principale de reflets bleuté et des nodules rouges. On s’attendrait donc à 
priori à des oxydes de compositions différentes. Il se pourrait que la couleur des nodules soit due à la 
croissance de Fe2O3 sous forme de whiskers alors que les reflets bleutés soient simplement dû à la faible 
épaisseur de l’oxyde. 
Par ailleurs, il est intéressant de rappeler que la profondeur d’analyse Raman est d’environ 1µm. Les 
résultats obtenus suggèrent donc la présence de Fe 2O3 en extrême surface. Afin d’avoir une information 
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Figure 55: Profil SDL de l’échantillon suite au test de corrosion n°3 : Fe-12Cr- 150nm- He+1μbar d’O2- 2°C/min- 550°C - 
CO2+70μbar d’O2- 340h 
On observe la présence d’un oxyde duplex composé d’un oxyde externe riche en fer (20 at%) et chrome 
(environ 8 at%) et d’un oxyde interne riche en chrome (16 at%). De plus, on peut noter un 
enrichissement en Mn en extrême surface (~5 at%) ainsi qu’à l’interface métal-oxyde (~1,5 at %) comme 
il a déjà été observé dans l’échantillon oxydé sous CO2 contenant une faible teneur en O2 impureté. 
L’épaisseur de la couche d’oxyde peut être estimée à 75 nm après 336 heures d’oxydation.  
Un résultat important est de constater que l’oxyde formé sous He dans les premiers instant puis sous 
CO2 contenant une forte quantité de O2, a les mêmes caractéristiques que celui formé sous CO2 
contenant peu d’oxygène impuretés (Figure 46). Par ailleurs, le point commun que présentent ces deux 
tests est la valeur de la pression partielle d’équilibre en oxygène imposée par la phase gazeuse lors de 
la rampe thermique c'est-à-dire en début d’essai.  
En effet, la pression partielle d’équilibre en oxygène mesurée dans le CO 2 contenant peu d’impureté O2 
est similaire à celle mesurée dans He 6.0 car ils contiennent une teneur en O 2 impuretés similaires (< 1 
μbar).  Ce résultat confirme que la quantité d’oxygène présente dans la phase gazeuse lors des instants 
initiaux d’oxydation a une grande influence sur la nature de l’oxyde formé à la surface de l’échantillon. 
Puis, lorsque les premières couches d’oxydes sont formées, la pureté du CO2 n’impacte plus 
significativement sur la cinétique d’oxydation. En effet, après 336 heures d’oxydation sous CO2 
contenant 70 μbar d’O2 impuretés, aucune couche d’oxyde épaisse n’a été observée alors que dans un 
tel environnement, on s’attendrait à former une couche d’oxyde d’environ 20 μm comme celle observée 
dans la Figure 38.  
L’oxyde formé suite au test réalisé sous un gaz inerte (He) contenant peu d’O 2 impureté dans les 
premiers instants puis sous CO2 contenant beaucoup d’impuretés révèle la formation d’un oxyde riche 
en chrome similaire à celui formé sous un gaz contenant peu d’oxygène pendant toute la durée de 
l’essai. Ceci suggère donc que la nature de l’oxyde est déterminée dès les premiers instants 
Métal-Oxyde interface Oxyde-Oxyde interface 
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d’oxydation puis que, quelle que soit la pureté du gaz utilisé par la suite, le caractère protecteur de 
l’oxyde établi dans les premiers instants, est maintenu jusqu’à 300 heures d’exposition.  
Pour cette raison, la suite de l’étude s’est concentrée sur la nature de la couche d’oxyde formée suite à 
la fin de la rampe thermique lors des essais d’oxydation.  
 
3.2 Influence de la nature du gaz lors des instants initiaux d’oxydation de 
l’acier Fe-12Cr: oxydation sous hélium, CO2 contenant 70 et 1μbar d’O2 
Procédure expérimentale 
Différentes rampes thermiques ont été réalisées lors de cette étude. La Figure 56 présente le 
programme thermique suivi par les échantillons.  
 
Figure 56: Programme thermique des essais réalisés sous CO2+70μbar O2 (essai n°4), CO2+1μbar O2 (essai n°5),  et sous 
He+1μbarO2 (essai n°6), 
Le Tableau 8 présente les gains de masse par unité de surface des échantillons suite aux essais 
d’oxydation.  
Les résultats présentés dans le Tableau 8 montrent une bonne reproductibilité dans la mesure de la prise 
de masse (sauf pour l’oxydation sous 70 µbar d’O2 où la prise de masse et en grande partie due aux 
nodules d’oxydes). De plus, on remarque qu’il y a un facteur compris entre 5 et 10 entre les prises de 
masses des échantillons oxydés dans un environnement contenant 1 ou 70μbar d’O2. Ainsi, moins il y a 
d’O2 impureté dans la phase gazeuse, et plus la prise de masse de l’échantillon est faible.  
Les profils SDL des échantillons suite aux essais de corrosion sont présentés dans les Figure 57, Figure 58 
et Figure 59. 
 CO2 + 1 μbar d’O2 CO2 + 70 μbar d’O2 He+ 1 μbar d’O2 
 Test 1 Test 2 Test 1 Test 2 Test 1 
Prise de masse (mg/cm2) 0,0042 0,0048 0,0190 0,0310 0,0016 
Tableau 8 : Prise de masse des échantillons par unité de surface après des rampes thermiques réalisées sous différentes 
phases gazeuses 
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Figure 57: Profil SDL de l’échantillon suite au test de corrosion n°4 : Fe-12Cr- 150nm- CO2+70μbar d’O2- 2°C/min- 550°C 
Le profil SDL de l’échantillon oxydé sous CO2 contenant une forte teneur en O2 impuretés (Figure 57) 
révèle la formation d’un oxyde duplex composé par un oxyde externe de fer (40at%) et d’un oxyde de 
chrome et fer en interne avec un léger enrichissement en chrome (environ 13at%). L’épaisseur de la 
couche d’oxyde est d’environ 60 nm (en considérant une vitesse d’abrasion de l’oxyde égale à 0.074 
μm/s et présenté en Annexe 1). 
 
Figure 58 : Profil SDL de l’échantillon suite au test de corrosion n°5 : Fe-12Cr- 150nm- CO2+1μbar d’O2- 2°C/min- 550°C 
Métal-Oxyde interface Oxyde-Oxyde interface 
Métal-Oxyde interface Oxyde-Oxyde interface 
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Figure 59: Profil SDL de l’échantillon suite au test de corrosion n°6 : Fe-12Cr- 150nm- He+1μbar d’O2- 2°C/min- 550°C 
On remarque sur les Figure 58 et Figure 59, que les profils SDL des échantillons oxydés sous CO2 
contenant 1 μbar d’O2 et sous He contenant 1 μbar d’O2 sont similaires, ce qui suggère la formation du 
même oxyde. Cet oxyde est duplex composé d’un oxyde externe riche en fer et chrome et d’un oxyde 
interne riche en chrome (environ 20 at%). Il est intéressant de remarquer que l’impureté oxydante dans 
l’hélium responsable de la formation de l’oxyde est O2 ou H2O. Comme il a été observé que la teneur en 
H2O ne varie pas au cours de l’essai, nous considèreront que O2 est la molécule oxydante. Par ailleurs, la 
faible et similaire teneur en O2 dans l’hélium et dans le CO2, où la formation du même oxyde a été 
identifiée, suggère la formation de la couche d’oxyde par O2 impureté et donc que CO2 n’intervient pas 
comme espèce oxydante.  
De plus, dans les deux cas, l’épaisseur de la couche d’oxyde est estimée à environ 40 nm, ce qui est 50% 
plus fin que l’oxyde formé sous CO2 contenant une plus grande quantité d’O2. On notera que la 
proportionnalité par rapport aux prises de masse du Tableau 8 n’est pas respectée, ceci à cause de la 
germination de nodules sous 70 µbar d’O2 qui augmentent sensiblement la prise de masse. 
L’analyse SDL révèle que dès la fin de la rampe thermique, deux oxydes différents peuvent être formés à 
la surface de l’acier Fe-12Cr selon la quantité d’O2 impureté présente dans la phase gazeuse. En présence 
d’une faible quantité de O2 (< 1 μbar), un oxyde fin riche en chrome se développe alors qu’en présence 
d’une plus forte quantité de O2 (~70 μbar) un oxyde duplex plus épais avec en externe un oxyde de fer se 
développe. Ainsi, on peut retenir que la couche d’oxyde riche en chrome se forme dès les premiers 
instants d’oxydation et donc que le choix entre l’oxyde protecteur et l’oxyde non protecteur se 
détermine à ce moment. 
 
Métal-Oxyde interface Oxyde-Oxyde interface 
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3.3 Consommation de O2 lors des premiers instants d’oxydation 
Afin d’avoir des informations sur la température de début de réaction ainsi que sur la vitesse de 
consommation de O2, une étude approfondie de la composition de la phase gazeuse au cours de l’essai a 
été menée. Cette étude a nécessité l’utilisation d’une sonde à oxygène ex-situ (sonde O2 Zirox®) qui 
permet de déterminer la pression partielle d’équilibre en oxygène présente dans la phase gazeuse et cela 
même pendant les transitoires en température (chapitre 2-partie 6.2.3), c’est-à-dire la rampe thermique. 
L’étude de la consommation d’O2 lors des premiers instants d’oxydation a été réalisée sous hélium 
contenant une faible quantité d’O2, afin de s’affranchir des équilibres CO2/CO qui peuvent survenir suite 
à l’oxydation des bords des échantillons et qui ne représente pas la réactivité de la surface principale.  
Cependant, si l’on considère, comme il a été suggéré par la plupart  des résultats, que la molécule de CO2 
n’intervient pas dans l’établissement de la fine couche d’oxyde riche en chrome, les résultats de la 
consommation d’O2 obtenus sous hélium contenant une faible teneur en O2 seront valables sous CO2 
contenant une teneur en O2 similaire.  
La Figure 60 présente l’évolution de la pression partielle d’équilibre en oxygène lors d’un essai 
d’oxydation réalisé sous hélium contenant une faible quantité d’O2 impureté. On notera qu’un nouveau 
cycle thermique a été utilisé où la rampe de 2°C/min est suivie d’un palier de 25 h à 550°C. 
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Figure 60 : Pression partielle d’équilibre en oxygène lors de l’essai d’oxydation d’un acier F/M à 12 pds% de Cr dans l’hélium 
contenant une faible quantité d’O2 impuretés : a) suivi global et b) suivi centré sur les premiers instants d’oxydation 
On remarque sur la Figure 60 que la pression partielle d’équilibre en oxygène (pO2éq) diminue fortement 
en début d’essai à partir de 220°C. Elle se stabilise ensuite pendant 1,6 heures (i.e. jusqu’à la fin de la 
rampe en température) et augmente fortement à partir de 550°C jusqu’atteindre une pO 2éq proche de 
celle de l’état initial. L’augmentation de la pO2éq lorsque la température est constante est certainement 
due à la diminution de la cinétique de croissance de la couche d’oxyde avec l’augmentation de son 
épaisseur. Ce résultat suggère donc une cinétique de croissance limitée par un processus diffusionnel ou 
un régime mixte piloté simultanément par une réaction d’interface et un régime de diffusion.  
Enfin, après 15 heures de test, la pO2éq mesurée à 550°C devient similaire à celle de l’état initial et 
témoigne d’une très faible réactivité du matériau.  
Le suivi de l’évolution de la pO2éq de la phase gazeuse met clairement en évidence la formation de la 
couche d’oxyde dans les premiers instants d’oxydation à partir de 220°C. Lorsque l’oxyde est formé, le 
matériau semble ensuite très peu réactif.   
Afin d’avoir une information sur les quantités d’oxygène impliquées dans l’établissement de la fine 
couche d’oxyde, les teneurs en oxygène mesurées par la sonde ont été converties en nombre d’atomes 









de 25 à 
220°C 
Zone de réactivité   b) 
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Le débit d’oxygène mesurée par la sonde s’exprime par :  
   
          
         
              (Eq. 4) 
Avec : 
   
      : débit d’O2 arrivant sur la sonde (molécules/s) 
   
     
 : fraction d’O2 présente dans la phase gazeuse : 10
-6 (pour 1 μbar) 
   
      : débit total du gaz (molécules/s) 
 
Et :  
   
      =    
         
    
          
       
 
   
         fraction d’O2 présente dans la phase gazeuse à l’état initial (0,8 μbar) 
     
     : débit du gaz (L .h-1) 
Vm : volume molaire (L.mol
-1) 
Na : nombre d’Avogadro (6,022*10
23mol-1) 
 
Connaissant la teneur en oxygène présente dans la phase gazeuse à l’état initial (0,8 μbar), il est possible 
de déterminer la vitesse de consommation d’O2 par le matériau : 
   
         
         
                 
Avec : 
   
      : débit total de O2 (molécules/s) 
   
                 : débit de O2 consommé par le matériau (molécules/s) 
 
D’où :   
   
                    
         
               (Eq. 5) 
La détermination du débit d’O2 consommé par le matériau [   
                ] nécessite la 
connaissance de la quantité d’oxygène initialement présente dans la phase gazeuse.  
La teneur en O2 dans la phase gazeuse déterminée expérimentalement (Figure 60) est de 0,8 μbar d’O2.  
La quantité totale d’atomes de O consommée par le matériau s’exprime par :  
  
                 ∑    
                     (Eq. 6) 
Avec :  
Δt : temps d’acquisition du signal (=10 s)  
Les Figure 61, Figure 62 et Figure 63 présentent respectivement le débit des molécules d’oxygène 
mesurées par la sonde O2 (Eq.4), le débit de consommation des molécules d’O2 par le matériau (Eq.5) 
ainsi que la quantité d’atomes de O totale consommée au cours de l’essai (Eq.6).   




Figure 61 : Flux des molécules d’oxygène lors de l’essai d’oxydation d’un acier F/M à 12 pds% de Cr dans l’hélium contenant 
0,8 μbar d’O2  
La Figure 61 présente le débit des molécules d’O2 mesuré par la sonde lors de l’essai d’oxydation. On 
remarque qu’il diminue de 3*1014 molécules/s en début d’essai à ~370 molécules d’O2/s au moment de 
la réaction. Ce graphique montre clairement que la quasi-totalité de l’oxygène présente dans la phase 
gazeuse est consommée au moment de la réaction. La présence des ~370 molécules d’O2/s mesurée par 
la sonde suggère que soit cette quantité est en excès pour la réaction d’oxydation, soit que ces 
molécules qui pourraient réagir, ne réagissent pas car elles ne  «voient» pas l’échantillon. Il se pourrait 
également qu’on arrive à la limite de détection de la sonde O2. Pour la suite, on considèrera une 
consommation d’O2 totale au moment de la réaction. 
De plus, on peut remarquer sur la Figure 61, qu’au début de l’essai le débit des molécules de O2 est de 
3*1014 molécules/s alors qu’en fin d’essai, à température ambiante il est de 2,5*1014 molécules/s. Cette 
différence s’explique par la purification de la ligne au cours de l’essai et pose alors la question de la 
teneur réelle en O2 à l’état initial au sein de la phase gazeuse. Cette valeur est nécessaire à la 
détermination des quantités d’O2 consommées par le matériau (Eq.6). Pour la suite, les calculs ont été 
réalisés en considérant ces deux teneurs afin de déterminer l’influence de cette donnée sur le résultat 
obtenu et de définir une gamme de résultat. La Figure 62 présente alors le débit de consommation d’O2 
par le matériau au cours de l’essai.  
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Figure 62 : Flux de consommation des molécules d’O2 par le matériau lors de l’essai d’oxydation d’un acier F/M à 12 pds% de 
Cr dans l’hélium contenant 0,8μbar d’O2  
Le débit de consommation des molécules d’O2 augmente rapidement au début de l’essai puis se stabilise 
à partir de 220°C : la totalité des molécules de O2 présente dans la phase gazeuse (2,5*10
14 molécules/s) 
sont alors consommées. Après 6 heures de réaction, la vitesse de consommation d’O 2 diminue 
progressivement, traduisant une diminution de la vitesse de réaction.   
Ce résultat montre clairement qu’après l’établissement de la couche protectrice d’oxyde dans les 
premiers instants, le matériau devient alors très peu réactif et cela quelle que soit la température 
d’exposition comprise entre 25 et 550°C.  
La Figure 63 présente la quantité totale d’atomes de O consommée par l’échantillon au cours de l’essai 
(cf. éq 3), en considérant la quantité totale d’O2 présente dans la phase gazeuse égale à sa valeur initiale 
en ligne continue et égale à sa valeur finale en pointillé.  
 
Figure 63 : Quantité totale d’atomes de O consommée par le matériau lors de l’essai d’oxydation d’un acier F/M à 12 pds% de 
Cr dans l’hélium contenant 0,8μbar d’O2  
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La quantité d’atomes d’oxygène consommée par le matériau augmente fortement au début de l’essai 
traduisant ainsi une forte réactivité du matériau dans les premiers instants d’oxydation. Puis après 20 
heures d’essai, la quantité d’O2 consommée par le matériau croit très faiblement. Selon la valeur d’O2 
considérée dans la phase gazeuse, on remarque même que cette croissance est nulle, au -delà de 20 
heures alors que la température est toujours de 550°C. Ce résultat suggère ainsi un comportement 
protecteur en corrosion du matériau. Il se pourrait qu’il y ait alors un changement de processus limitant.  
L’épaisseur de la couche d’oxyde a par la suite été estimée en fai sant l’hypothèse de la formation d’un 
oxyde de Cr2O3 homogène en surface par la formule suivante: 
  
          
          
 
Avec : 
e : épaisseur de la couche d’oxyde (cm)  
   : quantité totale d’atomes de O consommée par le matériau 
   : nombre d’Avogadro (6,022*10
23mol-1) 
       : masse molaire de Cr2O3 (152 g*mol
-1) 
  : surface de l’échantillon (5,5cm2) 
       : masse volumique de Cr2O3 (5,2 g*cm
-3) 
Les résultats sont présentés sur la Figure 64. 
 
Figure 64 : Epaisseur théorique d’oxyde lors de l’essai d’oxydation d’un acier F/M à 12 pds% de Cr dans l’hélium contenant 
1μbar d’O2 
Ainsi, les résultats mettent clairement en évidence l’importance de la connaissance de la teneur en O2 
dans la phase gazeuse avant la réaction. Selon la teneur considérée, l’épaisseur de l’oxyde formé peut -
être estimée entre 620 et 1000 nm environ. Les analyses SDL de cet échantillon ont révélé la présence 
d’un oxyde de 50 nm d’épaisseur, ce qui est largement inférieure à celle estimée par le calcul. La forte 
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différence entre la valeur calculée et mesurée de l’épaisseur d’oxyde pourrait provenir de la 
surestimation de la teneur en oxygène présente dans la phase gazeuse. 
L’étude de la consommation d’O2 met en évidence la formation d’une couche d’oxyde dès les premiers 
instants d’oxydation à partir de 220°C. Une fois cette couche établie, le matériau semble protégé et très 
peu réactif et cela même si la température est maintenu à 550°C.  
Dans la partie suivante, nous nous sommes intéressés plus précisément à la nature des premières 
couches d’oxydes formées selon les quantités d’oxygène présentes dans la phase gazeuse. Une étude sur 
la réactivité de CO2 par rapport à celle d’O2 dans les premiers instants a également été menée afin 
d’établir si CO2 est moins réactif qu’O2 dans ces premiers instants comme cela a pu être suggéré dans les 
essais réalisés dans des mélanges contenant des molécules isotopiques ( 18O2 et C
16O2). 
3.4 Etude par XPS des premières couches d’oxydes formés  
3.4.1 Oxyde natif à température ambiante 
Cette étude a été menée par Spectroscopie de photoélectrons induits par rayons X (XPS) afin de 
caractériser précisément la nature de l’oxyde natif présent en surface de l’échantillon avant la réalisation 
des tests de corrosion. L’XPS est une technique très sensible à l’e xtrême surface qui permet de 
déterminer la nature des éléments présents en surface ainsi que leurs environnements chimiques. 
L’installation, le format des échantillons, la méthode de décomposition des pics utilisés ainsi que la 
technique de quantification suivie sont présentées dans Annexe 2.  
Les échantillons utilisés dans ces études sont des disques de 10 mm de diamètre et de 0,4 mm 
d’épaisseur polis 1 micron à la pâte diamantée et dégraissés aux ultrasons dans un mélange d’acétone et 
d’éthanol (1:1). 
La Figure 65-a présente le spectre général couvrant une bande d’énergie de 0 à 1400 eV. Puis, sur les 
Figure 65-b-c-d-e sont présentés les spectres centrés sur les éléments identifiés dans le spectre général. 
Ces spectres de haute résolution ont été enregistrés afin d’identifier les différentes contribut ions 
intervenant pour chaque éléments (différenciables par leurs énergies de liaisons) [49].  
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Sur le spectre général présenté en Figure 65-a, on peut identifier les éléments présents en surface à 
température ambiante. Il s’agit des éléments suivants: Fe, Cr, O, N, Ca, C et Si. La surface est ainsi 
composée d’un oxyde natif et d’impuretés provenant de la pollution atmosphérique et/ou de 
manipulations humaines (C, Ca).  
Les spectres de haute résolution centrés sur Fe, Cr, O et C (Figure 65-b-c-d-e) révèlent que chaque pic est 
composé de différentes contributions. Les spectres centrés sur le Fe et le Cr révèlent que leurs pics sont 
composés de contributions oxydes et métalliques. Ceci signifie que l’épaisseur de l’oxyde natif est  
inférieure à la profondeur analysée par XPS, c’est-à-dire inférieure à 5 nm [50].  
La présence de calcium à la surface de l’échantillon est certainement due à une manipulation humaine 
ou au procédé de mise en forme de l’alliage. De la même manière, la présence de carbone (C -C) et 
d’oxygène lié au carbone (O-C) en surface, pourrait être due à une manipulation humaine ou à une 
pollution atmosphérique (adsorption de CO, CO2 à la surface).  
Une quantification du chrome et du fer présent dans l’oxyde natif a été réalisée en utilisant la méthode 
décrite dans l’Annexe 2.  L’épaisseur de l’oxyde natif est estimée à environ 3 nm et des analyses 
angulaires XPS présentées en Annexe 2 montrent que l’oxyde natif est duplex, composé d’un oxyde 
externe riche en fer et d’une couche plus fine riche en chrome . 
Pour conclure cette partie, un modèle de la structure de l’oxyde natif pré sent sur l’acier Fe-12Cr à 
température ambiante est proposé en Figure 66 .  
 
Figure 66 : Modèle de l’oxyde natif de l’acier Fe-12Cr à température ambiante 
 
3.4.2 Modification de la surface sous ultravide  P= 10 -9mbar 
3.4.2.1 Evolution de la composition de la surface lors de la rampe thermique 
Les modifications de la surface lors de la rampe thermique à 2°C/min réalisée dans une chambre UHV à 
10-9mbar ont été enregistrées par X-ray photoelectron spectroscopy (XPS). Cet environnement a été 
assimilé à une chambre contenant 10-9mbar d’O2 car il a été montré par Hultquist et Leygraf que le vide 
est composé à 98% d’O2 [42].  
Les spectres centrés sur les pics Fe2p3/2, Cr2p3/2, O1s, C1s ont été enregistrés de manière continue lors de 
la rampe thermique toutes les 6 minutes en utilisant le «  snap-shot mode » (faible intensité mais 
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acquisition rapide). La température d’enregistrement du programme d’analyse sera considérée 
constante. La Figure 67 présente la procédure expérimentale suivie.  
 
Figure 67 : Procédure expérimentale suivie dans le cadre de l’étude de l’évolution de la composition de l’oxyde lors de la 
rampe thermique : chaque étoile correspond à un programme d’analyse XPS centré sur les pics Fe2p3/2, Cr2p3/2, O1s, C1s qui 
dure 6minutes 
La Figure 68-a présente l’évolution du pic Fe2p3/2 en fonction de la température. La Figure 68-b 
représente les projections des spectres présentés sur la Figure 68-a. Les couleurs sont associées à la 
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Figure 68 : Evolution du pic Fe2p3/2 pendant la rampe thermique 
La Figure 68-a montre clairement qu’il y a un décalage progressif du pic Fe2p3/2  vers des énergies plus 
faibles (de 710,7 à 706,75 eV) et que ce phénomène dépend de la température. En Figure 68-b, on peut 
remarquer que ce décalage apparait à partir de 20 itérations, qui correspondent à une température de 
265°C. Au-dessus de 470°C (37 itérations), le fer apparait exclusivement métallique.  
A température ambiante, le fer présent en surface apparait essentiellement oxydés (710,7 eV). 
Pendant la rampe thermique, la forme oxyde du fer disparait alors que sa forme métallique apparait 
(706,75 eV).  
A 550°C, le fer apparait exclusivement métallique.  
Un travail similaire a été mené sur les pics Cr2p3/2, O1s et C1s. Les évolutions des pics en fonction de la 
température sont représentées sur les Figure 69, Figure 70 et Figure 71 où a) représente les spectres 
pour chaque température et  b) leurs projections. 
b) 
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Figure 69: Evolution du pic Cr2p3/2 pendant la rampe thermique 
Figure 69-a montre clairement qu’il y a une augmentation progressive de la hauteur du pic de Cr2p 3/2 et 
que ce phénomène dépend de la température. En Figure 69-b, il peut être observé que cette 
augmentation apparait pour la contribution oxyde (à 576,6 eV et 586,6 eV) à partir de 20 itérations 
correspondant à une température de 265°C alors que la contribution métal n’apparait qu’à partir de 
445°C. A 550°C, le chrome apparait sous forme oxydé et métallique.  
A température ambiante, la quantité de chrome présente en surface apparait très faible.  
Lors de la rampe thermique, il y a un enrichissement en chrome sous forme oxydé dans un premier 
temps puis sous forme métallique.  
A 550°C, la quantité de chrome présente en surface est plus importante qu’à température ambiante. Le 











Figure 70: Evolution du pic O1s pendant la rampe thermique 
La Figure 70-a montre clairement qu’il y a un décalage progressif du pic d’oxygène vers des énergies plus 
faibles en fonction de la température. La Figure 70-b montre que le premier décalage apparait après 20 
itérations, qui correspondent à  265°C et que le second apparait après 37 itérations, c’est -à-dire  470°C. 
A température ambiante, l’oxygène présent en surface est essentiellement dû aux impuretés type OH 
(533,3 eV) et CO (532,1 eV) présentes en surface, ainsi qu’à des liaisons avec le chrome O-Cr (531 eV) et 
d’autres avec le fer O-Fe (530 eV).  
Lors de la rampe thermique, les contributions dues aux impuretés disparaissent jusque 265°C puis des 
contributions liées à des liaisons avec Si/Mn (532,1 eV and 532,9 eV) apparaissent à partir de  470°C.  












Figure 71: Evolution du pic C1s pendant la rampe thermique 
La Figure 71-a montre clairement qu’il y a une modification du pic de carbone lors de la rampe 
thermique.  
On remarque sur la Figure 71-b, que les contributions de plus fortes énergies disparaissent après  265°C 
(20 itérations) et que ce décalage vers de plus faibles énergies apparait stable après cette température.   
A température ambiante, le carbone présent en surface apparait essentiellement due aux impuretés 
associées aux liaisons C-O (286,6 eV), C=O (288,3 eV) et O-C=O (289 eV) C-C (285,2 eV). 
Lors de la rampe thermique les impuretés disparaissent jusqu’à 265°C. 
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Les variations de l’aire totale des pics XPS de O, Cr, Fe et C ont été suivies de la température ambiante 
jusqu’à 550°C et sont représentées sur la Figure 72.  
 
Figure 72 : Evolution de l’aire totale des pics XPS en fonction de la température 
On peut observer que la contribution totale de chaque élément évolue en fonction de la température.  
On remarque ainsi que l’aire associée au pic d’oxygène diminue de la même manière que celle associée 
au pic de carbone. On peut noter cependant une légère augmentation à partir de 475°C, suggérant ainsi 
un apport d’oxygène en surface.   
L’aire associée au pic de chrome augmente fortement avec la température jusqu’à 500°C puis diminue 
brutalement. Cette diminution pourrait suggérer la croissance d’un oxyde (ne contenant pas de Cr).  
L’aire associée au pic de fer augmente jusqu’à 350°C, puis diminue au-delà de cette température. 
Afin de déterminer les phénomènes prédominants observés pour chaque plage de température, les 
évolutions de chaque contribution pour chaque élément ont été représentées ( Figure 73) en fonction de 
la température.  
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Figure 73: Evolution de l’aire des pics en fonction de la température 
On peut observer que la composition de la surface évolue lors de la rampe the rmique et que pour un 
élément donné, ses contributions n’évoluent pas de la même manière.  
La partie suivante présente l’analyse de l’évolution de la surface pour différentes gamme de 
températures. Pour chaque gamme de température, il a été choisi de prése nter le phénomène 
prédominant et cela même si plusieurs phénomènes peuvent se produire simultanément.  
 De 25°C à 250°C 
La quantité totale d’oxygène diminue légèrement pour cette gamme de température ( Figure 72). On 
peut remarquer sur la Figure 73 que la contribution associée à O lié à C diminue alors que celles 
associées à O lié à Cr et Fe augmentent. De la même manière, on remarque que la quantité totale de C 
diminue (Figure 72). Ceci suggère une désorption des polluants carbonés présents en surface.  
Par ailleurs, l’augmentation de l’intensité totale des pics de Cr et Fe est en accord avec l’hypothèse de 
l’élimination d’une couche de carbone de pollution et donc d’une modification de la couche analysée 
avec l’augmentation des signaux de Cr et Fe (Figure 72). 
Le schéma sur la Figure 74 présente les phénomènes mis en évidence dans cette plage de 
température.  Comme la structure des couches d’oxyde n’a pas pu être étudiée pendant la montée en 
température (par analyses angulaires par exemple), le schéma présente une composition globale de 
l’oxyde analysé en supposant celui-ci homogène sur tout le volume analysé. Cette approximation sera 
faite pour l’ensemble des schémas présentés dans cette partie d’étude.  
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Figure 74: Structure de la couche d’oxyde (a) et étapes se produisant (b) lors de la rampe thermique de 25°C à 250°C 
 Entre 250 et 400°C 
Pour cette plage de température, la quantité totale de chrome augmente. Sur la Figure 73, on remarque 
que cette augmentation concerne essentiellement la contribution oxyde du chrome alors que celle de 
l’oxyde de fer diminue rapidement. De la même manière O lié au Fe suit l’évolution de la contribution 
oxyde du fer alors que O lié au chrome suit l’évolution de la contribution oxyde du chrome. Ceci pourrait 
signifier que la contribution oxyde du fer disparait lors de la rampe thermique et qu’il y a un 
enrichissement progressif en oxyde de chrome à la surface.  
Comme la quantité totale d’oxygène n’augmente pas pour cette gamme de  température, il ne peut pas 
être proposé d’apport d’oxygène par oxydation. Il peut être suggéré un transfert d’oxygène de l’oxyde de 
fer vers le chrome métallique. Ce scénario serait en bon accord avec les évolutions de O lié à Cr et O lié à 
Fe (O lié à Fe diminue alors que O lié à Cr augmentent). De plus, l’absence d’évolution du chrome métal 
suggère que tous le chrome métallique ségrégé réagisse avec l’oxyde de fer d’autre part  (car seules les 
contributions oxydes du Cr augmentent). 
Le schéma suivant présente les phénomènes mis en évidence lors de cette plage de température  : 
 
Figure 75: Structure de la couche d’oxyde (a) et étapes se produisant (b) lors de la rampe thermique de entre 250°C et 400°C  
 De 400°C à 550°C 
Pour cette gamme de température, la quantité totale d’oxygène est quasiment stable. Elle n’augmente 
que très légèrement à partir de 500°C. On remarque alors que la quantité totale de chrome augmente 
jusque 500°C. Cette augmentation concerne majoritairement la contribution oxyde du chrome. De la 
même manière que précédemment comme la quantité d’oxygène n’augmente pas, il ne peut pas être 
proposé d’apport d’oxygène par l’atmosphère, ce qui implique un transfert de O de l’oxyde de fer vers le 
chrome.  
2. Ségrégation de Cr  
3. Transfert de O de l’oxyde 
de fer vers tout le Cr métal 











1. Désorption de la 
couche de carbone 
de pollution  
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De plus, on remarque sur la Figure 73 qu’une nouvelle contribution de l’oxygène correspondant à 
oxygène lié à Si/Mn apparait à partir de 350°C (il aurait été intéressant de suivre les pics associés au 
signal de Si et Mn afin de confirmer leur(s) présence(s) en extrême surface pour cette gamme de 
température). On remarque également que la quantité de chrome oxydé augmente jusque 500°C et 
diminue lorsque les contributions des composantes oxydes de Si/Mn augmentent fortement. Si l’on 
néglige l’apport d’oxygène de l’atmosphère, on peut supposer un apport d’oxygène pour former l’oxyde 
de Si/Mn par réduction de l’oxyde de fer jusque 470°C, puis lorsque le fer ne présente plus de 
contributions oxyde, par réduction de l’oxyde de chrome. Il peut alors être suggéré que O a plus 
d’affinité avec Mn/Si qu’avec Cr et Fe, ce qui est en bon accord avec la thermodynamique.  
Par ailleurs, comme jusqu’à 500°C, la quantité d’oxyde de Cr ne diminue pas, on peut supposer que pour 
cette gamme de température, il y a un apport important de Cr en surface, ce qui est en bon accord avec 
l’augmentation du pic de Cr métal.  
A partir de 500°C, on peut observer sur la Figure 72 que la quantité d’oxygène totale augmente 
légèrement. Cette augmentation concerne seulement la contribution O lié à Si/Mn (Figure 73). On peut 
alors suggérer un apport d’oxygène à la surface suivi d’une oxydation du Mn/Si qui diffusent vers la 
surface. La diminution de la quantité totale de Cr est en bon accord avec l’enrichissement en Si/Mn 
proposé.  
De plus, on peut remarquer que la quantité totale de C apparait stable et exclusivement composée de 
carbures, ce qui suggère aucun dépôt au-dessus de cette couche. On peut alors supposer que la surface 
est inhomogène et que l’oxygène ne se dépose pas au-dessus des carbures comme il a été observé 
précédemment par Tökei [41].  










4. Ségrégation de Cr (Cr métal augmente) 
5. Transfert de O de l’oxyde de fer vers le Cr 
métal  selon la réaction: 
   FeO+Crm Fem+CrO  
  (Non représenté sur le schéma) 
6. Ségrégation de Si/Mn  
7. Transfert de O de l’oxyde de fer/chrome 
vers le Si/Mn métal  selon la réaction: 
   FeO+Si/Mnm Fem+Si/MnO 
   CrO+Si/Mnm Crm+Si/MnO 
8. Oxydation par apport de O 
9. Réaction de O avec Si/Mn métallique  
selon la réaction: 
O +Si/Mnm Si/MnO 
  (Non représenté sur le schéma) 
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Le schéma suivant résume les différentes étapes du modèle décrivant la modification de la surface lors 
de la rampe thermique de 25°C à 550°C avec une rampe thermique de 2°C/min (~4,3h) sous ultra vide 
(P<10-9 mbar) : 
 
 









2. Ségrégation de  Cr 
3. Transfert de O de l’oxyde de fer vers le Cr métal selon la 




4. Ségrégation de  Cr (Cr métal augmente) 
5. Transfert de O de l’oxyde de fer vers le Cr métal selon la 
réaction: FeO+Crm Fem+CrO 
6. Ségrégation de Si/Mn  
7. Transfert de O de l’oxyde de fer/chrome  vers Si/Mn métal: 
FeO+Si/Mnm Fem+Si/MnO  et CrO+Si/Mnm Crm+Si/MnO 
8. Oxydation par apport de O (non observé au-dessus des 
carbures) 
9. Réaction de l’apport de O avec Si/Mn:  
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Finalement, on peut retenir que du chrome métal ségrége en surface ou sous la couche d’oxyde. On en 
déduit que la teneur en chrome de l’oxyde suite à la rampe thermique est supérieure à celle de l’oxyde 
natif. Par ailleurs, il est intéressant de constater les modifications sans apport d’oxygène de la 
composition de l’oxyde natif, à savoir la transformation de l’oxyde de fer en oxyde de chrome et par la 
suite, avec l’arrivée par diffusion de Mn et de Si la formation en surface des oxydes à base de ces 
éléments (la raison pour laquelle on observe une diminution de l’intensité totale du Cr).  
3.4.2.2 Oxyde présent à 550°C 
Suite au programme thermique précédant (rampe thermique réalisée à 2°C/min et sous UHV de P=10-9 
mbar), la surface de l’échantillon a été analysée à 550°C.  
Un premier spectre (en bleu sur la Figure 78) a été enregistré directement après la rampe thermique (à 
550°C) et un second (en rose sur la Figure 78) a été enregistré à 550°C, 5 heures après afin de vérifier si 
la surface était à l’équilibre.  
 
Figure 78: Spectre XPS enregistré à 550°C sur l’acier Fe-12Cr directement après la fin de la rampe thermique à 550°C (t1) et 5 
heures après (t2) 
Les deux spectres enregistrés sont presque identiques. Ceci signifie qu’au début de l’isotherme, la 
surface est déjà à l’équilibre. Des spectres de haute résolution centrés sur les éléments identifiés sur le 
spectre général (Figure 78) ont été enregistrés afin d’identifier leurs états chimiques (Figure 79). 
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Les spectres détaillés de chaque élément permettent de déterminer la nature des différentes 
contributions.  
 Le pic de fer est complètement métallique (Figure 79-a); 
 Le pic de chrome présente des contributions métalliques, oxydes et nitrures ( Figure 79-b); 
 Si et Mn sont entièrement oxydés (Figure 79-c-d); 
 Le pic de O montre qu’il est lié à Cr, Si/Mn. Aucune liaison avec le fer n’est observée (Figure 79-
e); 
 Le pic de C n’est composé que de contributions carbures (Figure 79-f). 
 
Le graphe suivant présente une comparaison entre les spectres obtenus à température ambiante (en 
bleu) et celui obtenu à 550°C après 5h (en rose).  
 
 
Figure 80: Comparaison des spectres XPS enregistrés à température ambiante et à 550°C sur l’acier Fe-12Cr 
L’oxyde présent en surface à 550°C apparait différent de celui présent à température ambiante. A 550°C, 
on observe que:   
 Le pic de fer est déplacé vers de plus faible énergie: il n’y a plus de contributions oxydes  
 La surface est enrichies en Cr, Mn, and Si oxydés. 
 N et V ont ségrégé en surface. N lié au Cr est observé, 
 Les quantités de O et C sont moins importantes. 
 
 
Suite au recuit sous vide de l’acier Fe-12Cr sous 10-9 mbar de O2, on retiendra que :  
A partir de 250°C, il y a une modification de la composition de la couche d’oxyde de surface caractérisée 
par une réduction de l’oxyde de fer due à l’oxydation préférentielle du chrome qui vient ségréger en 
surface.  
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A la fin de la rampe thermique, l’oxyde ainsi présent en surface est un oxyde riche en Cr et de manière 
secondaire en Mn et Si. Il est important de souligner que le fer n’est plus présent dans la couche 
d’oxyde.  
Suite à ces résultats, nous nous sommes ensuite intéressés à l’influence d’une plus forte pression d’O2 
sur la nature de la couche d’oxyde formée en surface. Se forme -t-il toujours une couche d’oxyde très fine 
(<5nm) uniquement riche en chrome? 
Ces travaux font l’objet de la partie suivante.  
 
3.4.3 Modification de la surface en présence d’O2 (P=10-5mbar) 
Dans cette campagne d’essai, l’oxydation réalisée sous plus forte teneur en O2 (P=10
-5 mbar), a été 
menée dans une chambre annexe équipée d’un four et permettant la réalisation d’une fuite d’O 2 ainsi 
que le maintien de la pression totale au sein de la chambre à 10-5 mbar (installation présentée dans 
l’Annexe 2).  Après différents temps d’oxydation (t=0min, t=1min et t=11 min), l’échantillon est transféré 
vers la chambre d’analyse XPS. Il doit être souligné que la vitesse de la rampe thermique (40°C/min) et la 
température d’oxydation (330°C) ont été modifiés par rapport à l’essai précédent. Cette température 
légèrement supérieure à la température du début de réaction (220°C), permet d’étudier les premiers 
instants d’oxydation. Par ailleurs, dans ces conditions, l’épaisseur de la couche d’oxyde mesurée est 
inférieure à la profondeur de l’analyse XPS. La Figure 81-a présente la procédure expérimentale suivie et 
la Figure 81-b, une photo de l’échantillon suite au test. 
 
Figure 81 : Procédure expérimentale et photo de l’échantillon suite aux tests d’oxydation réalisés sous P=10 -5 mabr O2 
Chaque étoile de la Figure 81 est associée à un transfert de l’échantillon de la chambre d’oxydation vers 
la chambre d’analyse XPS. La photo de l’échantillon suite au test d’oxydation révèle la formation d’un 
oxyde à reflets jaunâtres sur la surface. Les zones qui étaient recouvertes par le thermocouple 
présentent un reflet métallique suggérant une absence ou une très faible oxydation.  
 
Traces du thermocouple 
(couleur métallique) 
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La Figure 82 présente les spectres détaillés des pics centrés sur les pics Fe2p 3/2, Cr2p 3/2, C1s et O1s 
enregistrés pour les différents temps d’oxydation réalisées sous O2.  
 
 
Figure 82: Spectres XPS lors de l’oxydation à 330°C de l’acier Fe-12Cr sous O2 à P=10
-5
mbar 
L’analyse des spectres révèle qu’à température ambiante, la surface est composée d’un oxyde natif riche 
en fer et en chrome recouvert d’une couche de carbone de pollution. Ces résultats sont en accord avec 
l’analyse de l’oxyde natif présentée en partie 3.4.1.  
La Figure 83 présente les épaisseurs des couches de carbone de pollution et d’oxyde déterminées suite à 
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Figure 83 : Evolution de a) l’épaisseur de la couche carbonée; b) l’épaisseur de la couche d’oxyde lors de l’oxydation à 330°C 
de l’acier Fe-12Cr sous O2 à P=10
-5
mbar 
Au cours du temps, la contribution associée au carbone de pollution diminue (Figure 82-c) alors que la 
quantité totale d’oxygène liée au fer augmente (Figure 82-d). La contribution oxyde du fer (Figure 82-a) 
augmente significativement alors que celles du chrome (oxyde et métallique) diminuent. Ces évolutions 
suggèrent l’élimination de la couche de carbone de pollution (Figure 83-a) dans les premiers instants 
ainsi que la croissance d’un oxyde de fer.  
Après 10 minutes d’oxydation, le fer apparait totalement oxydé alors que du chrome sous forme 
métallique est toujours visible. Ce chrome métallique est présent soit en surface (dans ce cas la couche 
d’oxyde de fer est inhomogène), soit sous la couche d’oxyde de fer. Le chrome ayant plus d’affinité 
chimique avec l’oxygène que le fer, il est peu probable que le premier scénario ait lieu. Par conséquent, 
une interprétation possible des spectres observés sur la Figure 82 est qu’il existe une zone 
d’accumulation de Cr sous la couche d’oxyde. L’absence de pics caractéristiques de fer métallique 
suggère une zone de Cr « pur ». 
La Figure 84 illustre un scénario permettant d’expliquer les résultats observés.  
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Suite à l’oxydation de l’acier Fe-12Cr dans 10-5 mbar de O2, on retiendra que :  
A la fin de la rampe thermique, la surface est recouverte d’un oxyde de fer et de chrome. Le fer est 
oxydé.  
Pour des temps d’exposition plus long, on remarque une croissance de l’oxyde de fer en extrême 
surface. 
Ainsi, l’oxyde formé sous 10-5 mbar d’O2 est différent de celui formé sous 10
-9 mbar d’O2.  
Suite à ces résultats, nous nous sommes ensuite intéressés à la nature de l’oxyde formé sous forte 
pression de 10-5mbar de CO2 pour évaluer la différence de réactivité de CO2. Ces travaux font l’objet de 
la partie suivante.  
 
3.4.4 Modification de la surface en présence de CO2 (P=10-5mbar) 
Une campagne d’essais similaire à celle présentée dans la partie 3.4.3 (Figure 81) été réalisée sous forte 
teneur en CO2 (P=10
-5mbar), afin d’identifier la nature de l’oxyde formé dans les premiers instants 
d’oxydation. La pureté du CO2 utilisé était de 99,995%, autrement dit lors de l’essai d’oxydation à 10
-5 
mbar de CO2, l’environnement contenait ~5*10
-10 mbar d’O2 impuretés.  
La Figure 85 présente la photo de l’échantillon Fe-12Cr suite au test de corrosion. 
 
Figure 85 : Photo de l’échantillon suite aux tests d’oxydation réalisés à 330°C sous P=10 -5 mabr CO2 
L’observation macroscopique de l’échantillon après le test de corrosion montre que l’échantillon ne s’est 
presque pas oxydé. L’aspect métallique initial est toujours visible et aucune trace de la position du 
thermocouple n’est identifiable. 
La Figure 86 présente les spectres détaillés des pics centrés sur les pics Fe2p 3/2, Cr2p 3/2, C1s et O1s 
enregistrés pour différents temps d’oxydation réalisés sous CO2.  
BILAN 




Figure 86: Spectres XPS lors de l’oxydation à 330°C de l’acier Fe-12Cr sous CO2 à P=10
-5mbar 
La Figure 87 présente les épaisseurs de la couche de carbone de pollution et d’oxyde déterminées suite à 
l’exploitation des spectres XPS présentés sur la Figure 86. La procédure de calcul suivie est présentée 
dans l’Annexe 2. 
     
Figure 87 : Evolution de l’épaisseur de a) la couche carbonée et b) la couche d’oxyde lors de l’oxydation à 330°C de l’acier Fe-
12Cr sous CO2 à P=10
-5 mbar 
L’analyse des spectres révèle que dans les premiers instants, les quantités totales d’oxygène et de 
carbone sont stables (Figure 87-a-b). Les contributions oxyde du chrome augmentent (Figure 86-b) alors 
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diminuent alors que celle du fer augmentent. Ces observations suggèrent une réduction de l’oxyde de fer 
au profit de l’oxydation du chrome. L’hypothèse d’une simple volatilisation de l’oxyde de fer par 
chauffage sous vide peut être exclue car la quantité totale d’oxygène en surface apparait constante 
(Figure 86-d;Figure 87-b).  
Pour des temps d’oxydation plus longs (après 10 minutes d’exposition  : courbes rouges), la quantité 
totale d’oxygène augmente légèrement  (Figure 86-d) alors que celle du carbone diminue légèrement  
(Figure 86-c).  Ces évolutions suggèrent la désorption de la couche de carbone en extrême surface. 
L’analyse des pics de fer et de chrome montrent que la contribution oxyde du chrome augmente 
fortement alors que celle associée à l’oxyde de fer diminue. Ces observations suggèrent à nouveau une 
réduction partielle de l’oxyde de fer en faveur de l’oxydation du chrome.  
Ce scénario est similaire à celui observé dans le cas d’un recuit sous ultra-vide (10-9mbar d’oxygène) 
(cf. partie 3.4.2) où il a été observé à partir de 250°C une ségrégation du chrome en surface et une 
réduction de l’oxyde de fer pour former un oxyde de chrome.  
L’absence de croissance de couche d’oxyde démontre  le caractère inerte du CO2 vis-à-vis de l’acier à 
330°C. Le peu de réactivité pourrait être produit par l’oxygène résiduel présent dans CO 2 (10
-10mbar). 
Afin de vérifier ceci, il aurait été intéressant de faire l’essai en utilisant un marqueur isotopique de C18O2 
et de vérifier par SIMS si la couche d’oxyde est formée par 18O prévenant de CO2 ou 
16O provenant d’O2 
impuretés et de l’oxyde natif initial. 
La figure suivante schématise le scénario proposé concernant les premiers instants d’oxydation de l’acier  
Fe-12Cr exposé à 10-5 mbar de CO2.  
 
Figure 88 : Scénario proposé suite à l’oxydation de l’acier Fe-12Cr à 330°C et P=10-5mbar de CO2 
Suite à l’oxydation de l’acier Fe-12Cr dans 10-5 mbar de CO2 à 330°C, on retiendra que :  
- CO2 est inerte vis-à-vis de l’acier ; 
- L’oxyde natif riche en fer est réduit au profit de la formation d’un oxyde de chrome.  
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3.4.5 Bilan : Analyse des premières couches d’oxyde formées par XPS  
BILAN: Analyse des premières couches d’oxyde  formées par XPS 
Influence de la pO2 
Le recuit réalisé sous faible teneur en O2 (10
-9 mbar) a révélé la formation d’un oxyde riche en Cr, Si et 
Mn ainsi qu’une réduction de l’oxyde de fer initialement présent à partir de 250°C. Dans ces conditions 
de très faible quantité d’O2 présent dans l’atmosphère, le fer apparait exclusivement métallique (Figure 
77).  
Les tests d’oxydation réalisés sous plus forte teneur en O2 (10
-5 mbar) ont révélé la formation d’un oxyde 
différent : cette fois-ci un oxyde de fer croit au-dessus de l’oxyde natif initialement présent (Figure 84).  
Différence de réactivité entre O2 et CO2 
Les tests d’oxydation réalisés sous forte teneur en CO2 (10
-5 mbar) ont révélé l’absence de formation 
d’oxyde en surface de l’acier à 330°C. Par ailleurs, l’oxyde natif riche en fer se réduit partiellement au 
profit d’un oxyde riche en chrome. Ce phénomène semble similaire à celui observé sous très faible 
teneur en O2 (10
-9 mbar) (Figure 88). Ces résultats suggèrent donc une réactivité de CO2 avec l’acier 
quasi-nulle à 330°C.  
Ainsi à 330°C, l’acier en présence des molécules O2 et CO2 réagira avec la première. La nature de la 
couche d’oxyde formée, et notamment sa teneur en chrome dépendra de la teneur en O2 du gaz. Plus, 
celle-ci sera faible et plus l’enrichissement en chrome sera important. 
3.5 Effet de la vitesse de la rampe thermique sur le mécanisme d’oxydation 
3.5.1 Nature des oxydes formés en fonction des vitesses de rampe thermique 
Afin de poursuivre la compréhension des différents paramètres pouvant influencer les premiers instants 
d’oxydation, une étude sur l’effet de la vitesse de la rampe thermique  a été menée. Pour cela, les 
vitesses des rampes thermiques ont été augmentées de 2°C/min à 15°C/min. Un essai complémentaire 
présentant une rampe thermique de 15°C/min ainsi qu’un temps d’oxydation similaire à celui que 
présente un essai consistant à faire une rampe thermique à 2°C/min jusqu’à 550°C a été réalisé. La 
Figure 89 présente les programmes thermiques suivis lors de cette campagne. 
 
Figure 89: Programmes thermiques des essais réalisés sous CO2+70μbar O2 (essais n°7-n°8), He+1μbarO2 (essai n°9) 
Après les tests de corrosion, les échantillons présentent des reflets jaunes. Par ailleurs, la très faible prise 
de masse des échantillons oxydés sous la rampe thermique de 15°C/min n’a pas pu être mesurée par la 
BILAN 
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balance. Seule la prise de masse de 0,019 mg/cm2 que présente l’échantillon oxydé avec une isotherme à 
550°C pendant 3,5 heures a pu être mesurée.  
Sur la Figure 90, le profil SDL de l’échantillon oxydé sous CO2 contenant 70 μbar d’O2 impureté après 
une rampe thermique de 15°C/min révèle la formation d’un oxyde duplex très fin composé d’un oxyde 
externe de fer et de chrome ainsi que d’un oxyde interne de fer et chrome avec un fort enrichissement 
en chrome (environ 25 at%). Un enrichissement de 10 at% en Mn est également observé dans la partie 
interne de l’oxyde. L’épaisseur de la couche d’oxyde est estimée à environ 35 nm (Annexe 2). 
 
Figure 90: Profil SDL de l’échantillon suite au test de corrosion n°7 : Fe-12Cr- 150nm- CO2+70μbar d’O2- 2°C/min- 550°C 
Sur la Figure 91, le profil SDL de l’échantillon ayant subi la même vitesse de rampe thermique suivie 
d’une isotherme pendant 3,5 heures à 550°C sous CO2 contenant 70 μbar d’O2 impuretés révèle la 
formation d’un oxyde similaire à celui obtenu directement après la rampe thermique mais plus épais (50 
nm). Il s’agit là encore d’un oxyde duplex composé d’un oxyde ex terne de fer et chrome et d’un oxyde 
interne de fer et chrome plus riche en chrome. Le teneur en chrome de la couche d’oxyde est presque 
identique à celle obtenue juste à la fin de la rampe thermique ( Figure 90) c'est-à-dire 20-25 at%. La 
couche n’a donc quasiment pas évoluée avec le maintien à 550°C pendant 3,5 heures. 
 
Figure 91: Profil SDL de l’échantillon suite au test de corrosion n°8 : Fe-12Cr- 150nm- CO2+70μbar d’O2- 2°C/min- 550°C- 3,5h  
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Ainsi, suite à l’augmentation de la rampe thermique à 15°C/min, l’oxydation dans du CO2 contenant 
une forte teneur en O2, a révélé la formation d’un oxyde riche en chrome très différent de celui formé 
dans le même environnement lors d’une rampe à 2°C/min (Figure 39). Cependant, il est intéressant de 
remarquer que cet oxyde est similaire à celui observé lors d’une rampe thermique plus faible 
(2°C/min) dans du CO2 contenant une faible teneur en O2 (Figure 46).  
La question qui se pose à présent est de savoir ce qu’il se passerait si l’on augmentait la vitesse de la 
rampe thermique dans le cas d’un essai réalisé dans un environnement contenant très peu d’O 2 : peut-
on enrichir l’oxyde en chrome jusqu’à obtenir Cr2O3 ? 
Afin de répondre à cette question, un essai réalisé sous hélium contenant très peu d’O2 impuretés avec 




Figure 92 : Profil SDL de l’échantillon suite au test de corrosion n°9 : Fe-12Cr- 150nm- He+1μbar d’O2- 2°C/min- 550°C: Profil 
général présenté en a) et profil centré sur la couche d’oxyde présenté en b) 
Pour la première fois l’oxyde formé à la surface de l’acier Fe -12Cr n’apparait pas duplex mais composé 
très probablement uniquement d’un oxyde très riche en Cr de 30 at%. De plus, l’oxyde formé est très fin, 
d’une épaisseur d’environ 25 nm (Annexe 1).  
L’étude de l’influence de la vitesse de la rampe thermique a montré que ce paramètre a un fort impact 
sur la nature de l’oxyde formé.  
D’une manière générale, il a été montré qu’une augmentation de la vitesse de la rampe thermique 
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3.5.2 Consommation de O2 en fonction des vitesses de rampes thermiques 
Afin d’avoir des informations sur l’effet de la vitesse de la rampe thermique sur la température de début 
de réaction ainsi que sur la quantité de O2 consommée, une étude de la composition de la phase gazeuse 
au cours des essais réalisés sous différentes vitesses de rampe thermique a été menée.  
Cette étude a été réalisée sous hélium contenant une faible quantité d’O2, afin de s’affranchir des 
dégagements de CO pouvant se produire lors des essais réalisés sous CO 2 et ainsi avoir une lecture plus 
simple de la pO2 sur la sonde. Cependant, il est supposé que les résultats de la consommation d’O2 
obtenus sous hélium sont valables sous CO2 contenant une teneur en O2 similaire puisqu’il est fort 
probable qu’O2 réagisse préférentiellement dans les premiers instants.  
La Figure 93 présente l’évolution de la pression partielle d’équilibre en oxygène (pO2éq )mesurée lors de 
l’essai de corrosion menée pendant 24 heures à 550°C sous hélium contenant environ 1 μbar d’O2 pour 
différentes vitesses de rampe thermique. Afin de mettre en évidence les modifications de la pO 2éq lors de 
la rampe thermique, seuls 15 heures d’essais ont été représentées sur la Figure 93. 
 
Figure 93 :  Pression partielle d’équilibre en oxygène lors de l’essai d’oxydation d’un acier F/M à 12 pds% de Cr dans l’hélium 
contenant une faible quantité d’O2 impuretés  sous différentes rampes thermiques: 2°C/min (bleu), 5°C/min (rouge) 
On peut observer sur la Figure 93 que la température de début de réaction est indépendante de la 
vitesse de la rampe thermique et que celle-ci est d’environ 220°C. Par ailleurs, le suivi de la pression 
partielle d’équilibre en oxygène révèle que la réactivité de deux échantillons placés dans des 
environnements similaires varie en fonction de la vitesse de la rampe thermique. En effet, l’échantillon 
oxydé sous une rampe thermique de 2°C/min présente une réactivité importante pendant environ 7 
heures alors que celui oxydé sous une rampe thermique de 5°C/min présente une zone réactive 
uniquement d’environ 2 heures.  
Les quantités d’oxygène consommées par le matériau (déterminée via (Eq.6) -partie 3.3) au cours des 
essais sont présentées sur la Figure 94. Il a été choisi de prendre pour référence de teneur en O2 
présente dans la phase gazeuse, la quantité mesurée avant l’essai, qui est de 0,9 μbar pour l’essai réalisé 
à 2°C/min et de 1,5 μbar pour l’essai réalisé à 15°C/min.  
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Figure 94 : Quantité totale d’atomes d’oxygène consommée par le matériau lors de l’essai d’oxydation à 550°C sous hélium 
contenant une faible quantité de O2 suite à une rampe thermique de 2°C/min (bleu) et de 5°C/min (rouge) 
La Figure 94 met clairement en évidence la différence de consommation de l’oxygène en fonction de la 
vitesse de la rampe thermique : l’échantillon oxydé avec une vitesse de rampe thermique de 2°C/min a 
consommé une quantité d’oxygène plus importante que celui oxydé sous une vitesse de rampe 
thermique de 5°C/min. Un résultat surprenant mis en évidence sur la Figure 94 concerne la 
consommation d’O2 dans les 9 premières heures qui est plus importante lors de la rampe à 5°C que lors 
de celle à 2°C/min. Il se pourrait que la plus grande teneur en O2 présente dans la phase gazeuse lors de 
l’essai réalisé à 5°C/min (1,5 μbar > 0,9 μbar) explique ce résultat.  
Le Tableau 9 suivant résume les résultats obtenus suite à l’influence de la vitesse de la rampe thermique 
sur la réaction d’oxydation. Ces données seront utilisées dans le chapitre IV, dédié à la modélisation du 
















2°C/min 1,9 220 6,7 3,2*1019 
5°C/min 0,8 220 2,3 2,2*1019 
Tableau 9 : Résultats obtenus suite à l’étude de l’influence de la vitesse de la rampe thermique sur le mécanisme d’oxydation  
L’étude de la consommation d’O2 a mis en évidence la formation de l’oxyde dès 220°C quel que soit la 
vitesse de la rampe thermique. Ce résultat est cohérant avec ceux obtenus par lors des essais XPS in -situ. 
De plus, les résultats ont montré que le temps de réaction avant l’établissement de l’oxyde protecteur et 
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3.6 Bilan 3: Influence des instants initiaux d’oxydation sur la nature de 
l’oxyde formé 
BILAN 3: Influence des instants initiaux d’oxydation sur la nature de l’oxyde formé 
Dès la fin de la rampe thermique, deux oxydes différents peuvent être formés à la surface de l’acier Fe -
12Cr selon la quantité d’O2 impureté présente dans la phase gazeuse. En présence d’une faible quantité 
de O2 (<1μbar), un oxyde fin riche en chrome se développe alors qu’en présence d’une plus forte 
quantité de O2 (~70μbar) un oxyde duplex plus épais avec en externe un oxyde de fer croit. Ces 
observations suggèrent l’effet des impuretés O2 présentes dans CO2 sur le mécanisme d’oxydation dès 
les premiers instants d’oxydation.  
Ce résultat a été confirmé par des campagnes d’oxydation in-situ par XPS, où il a été observé d’une part 
que le CO2 est inerte à minima jusqu’à 330°C et d’autre part qu’une faible quantité de O2 favorise la 
formation d’un oxyde riche en chrome alors qu’une quantité plus importante permet l’oxydation du 
chrome et du fer dans les premiers instants. Ce résultat met clairement en évidence l’oxydation 
sélective du chrome dans les premiers instants d’oxydation.  
Il a également été montré qu’une augmentation de la vitesse de la rampe thermique favorise la 
formation d’un oxyde riche en chrome dès les premiers instants d’oxydation. Ainsi, une augmentation 
de la vitesse de la rampe thermique de 2°C/min à 15°C/min permet la formation d’un oxyde riche en 
chrome dans du CO2 contenant pourtant une forte teneur en O2. 
L’étude de la consommation d’O2 a mis en évidence la formation de l’oxyde à partir de 220°C. De plus, 
les résultats ont montré que l’augmentation de la vitesse de la rampe thermique diminue  
considérablement la consommation en oxygène du matériau.  
Une fois l’oxyde riche en chrome établi, le matériau semble protégé et très peu réactif et cela même s’il 
est exposé à 550°C dans un gaz où la formation d’oxyde non protecteur est attendu. Ceci suggère donc 
que la nature de l’oxyde et donc son caractère protecteur sont déterminés dès les premiers instants 
d’oxydation.  
Afin de vérifier si le caractère protecteur de l’oxyde est maintenu pour des temps d’exposition plus  
longs, une campagne d’essai de 5000 heures a été menée et fait l’objet de la partie 5. Avant cela, une 
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4 Influence de l’état de surface sur la nature de la couche d’oxyde 
formée 
4.1 Effet de la rugosité 
Un échantillon présentant deux faces principales de même taux d’écrouissage mais de rugosité 
différentes de Ra=10 nm et de Ra=90 nm a été oxydé dans du CO2 contenant une forte teneur en O2 de 
130μbar (essai n°10).  
Il est important de préciser que cet état de surface a été obtenu en polissant dans un premier temps les 
deux faces principales de l’échantillon de la même manière, de façon à obtenir un taux d’écrouissage 
minimum et une rugosité la plus faible possible (~10 nm). L’une des faces a ensuite été polie via un 
papier plus épais (papier Sic-500) par simple contact de telle sorte à augmenter sa rugosité sans induire 
d’écrouissage. Le protocole de polissage et les caractérisations de la surface (rugosité et écrouissage) 
sont présentés dans le chapitre 2-partie 3.  
La Figure 95 présente le programme thermique suivi lors de cette campagne. 
 
Figure 95 : Procédure expérimentale (essai n°10) 
La Figure 96 présente les photos des deux faces de l’échantillon suite au test d’oxydation réalisé sous CO2 
contenant 130 μbar d’O2.  
 
Figure 96 : Photo des deux faces de l’échantillon suite au test de corrosion n°10 : Fe-12Cr- 10nm/90nm- CO2+130μbar d’O2- 
2°C/min- 550°C- 10h 
Les oxydes présents à la surface des deux faces de l’échantillon sont clairement différents. La face la 
moins rugueuse (Ra=10 nm) apparait très peu oxydée : des reflets miroirs bleutés sont présents sur la 
surface principale alors que les bords et certaines rayures apparaissent très oxydés. La face rugueuse 
(Ra=90 nm) présente quant à elle, un oxyde épais et opaque sur toute la surface.  
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Les profils SDL des deux faces de cet échantillon sont présentés sur les Figure 97 et Figure 98. 
 
Figure 97 : Profil SDL de la face de rugosité Ra=10nm suite au test de corrosion n°10 : Fe-12Cr- 10nm/90nm- CO2+130μbar 
d’O2- 2°C/min- 550°C- 10h 
Le profil SDL de l’oxyde formé sur une surface de rugosité Ra=10 nm révèle la présence d’un oxyde 
duplexe composé d’un oxyde externe riche en fer (25-30 at %) et d’un oxyde interne riche en chrome (16 
at%). L’épaisseur de la couche d’oxyde peut être estimée à environ 90 nm après 10 heures d’oxydation. Il 
est intéressant de souligner que cet oxyde formé sur une surface peu rugueuse (et peu écrouie) a été 
obtenu dans du CO2 contenant une forte teneur en O2 (130 μbar) et que cet oxyde est similaire à celui 
obtenu sous faible teneur en O2 (partie 2.2).  
 
Figure 98 : Profil SDL de la face de rugosité Ra= 90 nm suite au test de corrosion n°10 : Fe-12Cr- 10nm/90nm- CO2+130μbar 
d’O2- 2°C/min- 550°C- 10h 
Le profil SDL obtenu sur la face rugueuse de l’échantillon (Ra=90 nm) révèle la présence d’un oxyde 
duplex composé d’un oxyde de fer en externe et d’un oxyde de fer et chrome en interne. Cet oxyde est 
similaire à celui observé sur un échantillon oxydé sous CO2 contenant une forte teneur en O2 impureté 
(partie 2.1). L’épaisseur de la couche d’oxyde peut être estimée à 5,5 μm après 10 heures d’oxydation, ce 
qui est très supérieur au 90 nm formé sur l’autre face qui était moins rugueuse.  
Ainsi, les résultats mettent clairement en évidence l’influence de l’état de surface sur la nature de 
l’oxyde formé. Dans les conditions d’essai où il a été tenté de modifier seulement la rugosité de 
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surface, il peut être proposé que lorsque celle-ci augmente, le taux de germination de l’oxyde « non 
protecteur » augmente. Il est néanmoins important de préciser que les résultats n’ont pas été obtenus 
avec un état d’écrouissage exactement équivalent entre les échantillons, car la création de rayures par 
simple contact peut également générer un léger écrouissage local. Cependant la différence 
d’écrouissage entre les échantillons est négligeable et dans le cadre de ces travaux, l’effet 
prédominant de la rugosité sur la nature de l’oxyde formé dans les premiers instant d’oxydation sera 
considéré.  
4.2 Relation entre teneur en O2 et rugosité sur la nature de l’oxyde formé 
Une campagne d’essai similaire à la précédente mais sous plus faible teneur en O2 (40μbar) a été menée.  
Les différents échantillons présentaient comme précédemment, un état d’écrouissage similaires mais 
des rugosités différentes. Ils ont été oxydés simultanément à 550°C pendant 2,5 heures suite à une 
rampe thermique de 2°C/min sous CO2 contenant 40 μbar d’O2. Le protocole de polissage et les 
caractérisations de la surface (rugosité et écrouissage) sont présentés dans le chapitre 2-partie 3. La 
Figure 99 présente le programme thermique suivi lors de cette campagne. 
 
Figure 99 : Procédure expérimentale (essai n°11) 
La Figure 99 présente les photos des échantillons suite au test d’oxydation.  
 
Figure 100 : Photos de deux faces des échantillons suite au test de corrosion n°11 : Fe-12Cr- 10nm/70nm/150-200nm- 
CO2+40μbar d’O2- 2°C/min- 550°C- 2,5h  
Il peut être observé que les oxydes présents à la surface des échantillons sont différents. L’échantillon le 
moins rugueux (Ra=10 nm) apparait très peu oxydé contrairement à celui présentant une forte rugosité 
(Ra=150 nm) qui est recouvert d’un oxyde opaque sur toute la surface. L’échantillon de rugosité 
intermédiaire (Ra~70 nm) présente des zones très peu oxydés et d’autres opaques. Ce résultat diffère de 
celui observé sous CO2 contenant 130 μbar d’O2 présenté dans le paragraphe précédent où un état de 
surface proche (Ra~90nm) générait une couche non protectrice uniforme sur toute la surface.  
a) b) c) 
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Afin de déterminer la composition des différents oxydes formés, des analyses SDL ont été effectuées et 
sont présentées sur les Figure 101, Figure 102 et Figure 103. 
 
Figure 101 : Profil SDL de l’échantillon de rugosité Ra= 10 nm suite au test de corrosion n°11 : Fe-12Cr- 10nm/70nm/150-
200nm- CO2+40μbar d’O2- 2°C/min- 550°C- 2,5h 
 
Figure 102 : Profil SDL de l’échantillon de rugosité Ra= 70 nm suite au test de corrosion n°11 : Fe-12Cr- 10nm/70nm/150-
200nm- CO2+40μbar d’O2- 2°C/min- 550°C- 2,5h 
Les profils SDL des échantillons de rugosité Ra=10nm et Ra=70nm sont similaires, ce qui démontre la 
formation du même oxyde. Il s’agit d’un oxyde duplex composé d’un oxyde externe riche en fer (30a t%) 
et d’un oxyde interne riche en chrome (18-16at %). De plus, on peut noter la présence de Mn en extrême 
surface ainsi qu’à l’interface métal-oxyde (~1-2at %). L’épaisseur de la couche d’oxyde peut être estimée 
respectivement à 65nm et 45nm après 2,5 heures d’oxydation. 
Par ailleurs, on peut remarquer que cet oxyde est similaire à celui observé sur un échantillon de 
Ra=150nm oxydé sous CO2 contenant une faible teneur en O2 impuretés (1μbar) (partie 2.2), cependant 
la présence exclusive d’oxyde de fer en extrême surface diffère. Il est important de souligner que des 
zones d’oxyde épais non protecteur sont visibles sur l’échantillon de rugosité 70nm. Par conséquent, l e 
profil SDL n’est pas révélateur de l’ensemble de la couche d’oxyde.  
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Figure 103 : Profil SDL de l’échantillon de rugosité 150nm<Ra<200nm suite au test de corrosion n°11 : Fe-12Cr- 
10nm/70nm/150-200nm- CO2+40μbar d’O2- 2°C/min- 550°C - 2,5h 
Le profil SDL de l’échantillon présentant un Ra= 150-200 nm révèle la présence d’un oxyde duplex épais 
composé d’un oxyde de fer en externe et d’un oxyde de fer et chrome en interne. Un très léger 
enrichissement en chrome (15 at%) est constaté. Aucun enrichissement en Mn dans la couche n’est 
visible. Ces deux résultats contrastent avec ce qui est observé sur les Figure 101 et Figure 102. 
L’épaisseur de la couche d’oxyde peut être estimée à 2,7 μm après 2,5 heures d’oxydation, ce qui est 
beaucoup plus épais que l’oxyde formé sur les surfaces moins rugueuses (environ 45n m). De plus, on 
peut remarquer que cet oxyde est similaire à celui observé sur un échantillon oxydé sous CO 2 contenant 
une forte teneur en O2 impuretés (partie 2.1).  
Pour une teneur en O2 de 40μbar, une rugosité de 70nm semble être la rugosité limite permettant la 
transition entre la formation d’un oxyde protecteur et d’un oxyde non protecteur. Des rugosités 
inférieures permettraient la formation d’oxyde fin (Figure 100-a) alors que des rugosités plus 
importantes favoriseraient la formation d’oxyde épais (Figure 100-c). Ainsi, les résultats obtenus 
suggèrent que pour une teneur en O2 donnée, il existe une rugosité limite. En dessous de celle -ci, la 
formation d’un oxyde riche en chrome est possible alors qu’au -dessus de celle-ci, la formation d’un 
oxyde riche en fer est favorisée. Ce résultat sera discuté dans le chapitre IV. 
4.3 Bilan 4 : Influence de l’état de surface sur la nature de la couche d’oxyde 
formée 
BILAN 4 : Influence de l’état de surface sur la nature de la couche d’oxyde formée  
L’ensemble des résultats expérimentaux montre que l’état de surface avant oxydation a une forte 
influence sur la nature de l’oxyde formé. La rugosité de surface a été identifiée comme étant le 
paramètre de surface expliquant cette différence.  
Il a été observé que pour des conditions d’oxydation identiques, une surface peu rugueuse (Ra=10 nm) 
apparait plus protectrice : en effet, sur de telles surfaces, la formation d’un oxyde protecteur sous forte 
teneur en O2 a pu être observée. Une surface rugueuse (Ra= 150-200 nm) apparait moins protectrice : 
la formation d’un oxyde non protecteur a été observé.  
BILAN GENERAL 
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Par ailleurs les résultats ont montré qu’il existe un lien entre la teneur en O 2 dans la phase gazeuse et la 
rugosité limite permettant la formation d’un oxyde protecteur : il semblerait que plus la teneur en O2 est 
importante et plus la rugosité limite diminue. 
5 Tenue du matériau préoxydé dans les conditions de service  
L’ensemble des résultats présentés ont montré qu’un oxyde riche en chrome à la surface de l’acier Fe -
12Cr peut être formé. Sa formation dépend de la pureté du gaz dans les premiers instants, de la vitesse 
de la rampe thermique ainsi que de l’état de surface. Cet oxyde apparait comme protecteur jusqu’à 
environ 300 heures d’oxydation.  
Afin de vérifier si le caractère protecteur de l’oxyde est maintenu pour des temps d’exposition plus long, 
une campagne d’essai de 5000 heures a été menée sur des échantillons pré-oxydés et comparée avec 
des résultats obtenus sur des échantillons non pré-oxydés.  
De plus, afin de vérifier si le comportement mis en évidence sur l’acier Fe -12Cr est généralisable à la 
famille des aciers ferrito-martensitiques, des essais sur l’acier Fe-9Cr ont également été effectués.  
Enfin, afin de vérifier si le comportement des aciers Fe-9/12Cr dans le CO2 à pression atmosphérique est 
identique à 250 bars, une campagne d’essai a été menée sur l’installation COMACO (présentée dans le 
chapitre 2). Cette installation permet la réalisation d’essai de corrosion sous flux de CO 2 à 550°C et 250 
bars.  
5.1 Nature de l’oxyde suite à l’étape de préoxydation 
L’étape de préoxydation a pour objectif de former l’oxyde riche en chrome. Pour cela, il a été choisi de  
préoxyder des échantillons de Ra= 80 nm pendant 100 heures à 550°C avec une rampe thermique de 
15°C/min dans l’hélium contenant une faible quantité d’O2 impureté (< 1 μbar). La Figure 104 présente 
un schéma de la procédure expérimentale suivie.  
 
Figure 104 : Procédure expérimentale associée à l’étape de préoxydation (essai n°12-a-b) 
La Figure 105 présente le profil SDL des échantillons de Fe-12Cr et Fe-9Cr suite à leur préoxydation dans 
l’hélium.  
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Figure 105 : Profil SDL de l’échantillon suite à sa pré-oxydation lors du test de corrosion n°12 : 80nm- He+1μbar d’O2- 
15°C/min- 550°C - 100h: a) acier Fe-12Cr, b) acier Fe-9Cr 
Les profils SDL des aciers Fe-12Cr (Figure 105-a) et Fe-9Cr (Figure 105-b) sont similaires. Il s’agit d’un 
oxyde duplex composé d’un oxyde externe de fer, chrome et manganèse et d’un oxyde interne riche en 
chrome (~30 at%). De plus, on peut noter la présence de Mn en extrême surface ainsi qu’à l’interface 
métal-oxyde. On remarque également un enrichissement en carbone à l’extrême surface ainsi qu’à 
l’interface métal-oxyde. Par ailleurs, l’échantillon Fe-9Cr présente également un pic de carbone (1,8 at%) 
sous la couche d’oxyde (à ~100 nm). Ceci pourrait être dû à la présence de carbures. 
Les épaisseurs de la couche d’oxyde à la surface des aciers Fe -12Cr et Fe-9Cr peuvent être estimées à 
environ 70 nm après 100 heures d’oxydation dans l’hélium.  
Des analyses Raman sur la surface ont été effectuées afin de déterminer la nature des différents oxydes.  
Les résultats sont présentés sur la Figure 106.  
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Les analyses Raman révèlent la présence d’un oxyde similaire à la surface des aciers Fe -12Cr et Fe-9Cr 
suite à l’étape de préoxydation. Il s’agit d’un oxyde composé de Cr2O3 et probablement d’un spinelle 
riche en chrome de la forme Fe3-xCrxO4 proche de FeCr2O4. Il se pourrait également que ce spinelle 
contienne du manganèse (d’après les analyses SDL présentées en Figure 105). Il aurait été intéressant de 
comparer le profil obtenu avec une référence de spinelle de la forme MnCr2O4 pour confirmer ce 
résultat. 
Ces résultats montrent que la pré-oxydation à 550°C pendant 100 heures sous hélium contenant une 
quantité inférieure à 1μbar d’O2 avec une vitesse de rampe importante favorise la formation de Cr2O3 
ainsi que celle d’un spinelle riche en chrome (~30at%) à la surface des aciers Fe -9Cr et Fe-12Cr.  
Il est intéressant de retenir que l’oxyde formé suite à l’étape de préoxydation est bien différent de 
l’oxyde natif de 3nm composé d’un oxyde externe riche en fer.  
Nous allons voir à présent si ce traitement peut changer de manière significative le comportement en 
corrosion des aciers Fe-12Cr et Fe-9Cr sous CO2 industriel. 
Nous verrons d’abord la tenue de ces échantillons (avec et sans préoxydation) pendant 5000 heures à 
pression atmosphérique puis dans un second temps sous plus forte pression à 250bars. 
5.2 Tenue de l’oxyde à long terme  
5.2.1 Oxydation pendant 5000 heures des aciers Fe-9Cr et Fe-12Cr  
Dans cette campagne d’essai, les échantillons (non préoxydés) de Ra=80nm ont été oxydés pendant 5000 
heures sous CO2 industriel de type 4.5 (99,995% de CO2). Ce CO2 contient une quantité importante 
d’impuretés O2 (~100μbar).  
La Figure 107 présente une photo des deux faces des échantillons de Fe-12Cr et Fe-9Cr suite à l’essai 
d’oxydation. 
 
Figure 107 : Photo des deux faces des échantillons suite test de corrosion n°13 : 80nm- CO2+100μbar d’O2- 2°C/min- 550°C - 
5000h: a) acier Fe-12Cr, b) acier Fe-9Cr 
On remarque que l’échantillon Fe-12Cr (Figure 107-a) présente un oxyde inhomogène en surface, révélé 
par la présence de reflets jaunâtre et de zones opaques étendues sur les deux surfaces principales de 
a) b) 
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l’échantillon. L’échantillon Fe-9Cr (Figure 107-b) présente quant à lui, un oxyde homogène opaque sur 
toute la surface. 
La Figure 108 présente une image MEB-FEG d’une coupe transverse polie de l’oxyde formé à la surface 
des aciers Fe-12Cr (Figure 108-a) et Fe-9Cr (Figure 108-b). 
 
Figure 108 : Image MEB-FEG d’une coupe transverse d’un échantillon suite test de corrosion n°13 : 80nm- CO2+100μbar d’O2- 
2°C/min- 550°C - 5000h: a) acier Fe-12Cr, b) acier Fe-9Cr 
Les Figure 108-a et Figure 108-b révèlent la formation d’un oxyde duplex à la surface des aciers Fe -12 Cr 
et Fe-9Cr. Ce résultat suggère un comportement en corrosion similaire des deux aciers. L’acier Fe -9Cr 
(Figure 108-b) présente un oxyde plus épais (~86 μm) que celui présent sur l’acier Fe-12Cr (~38 μm) 
(Figure 108-a).  
Il est intéressant de remarquer que ces oxydes formés après 5000 heures d’essai ont la même 
morphologie que ceux formés après 300 heures sous CO2 contenant 70 μbar d’O2 (partie2.1).  
Le profil SDL des échantillons est présenté en Figure 109. 
 
Figure 109 : Profil SDL d’un échantillon oxydé suite test de corrosion n°13 : 80nm- CO2+100μbar d’O2- 2°C/min- 550°C - 5000h: 
a) acier Fe-12Cr, b) acier Fe-9Cr 
Le profil SDL révèle pour les deux aciers, la présence d’un oxyde duplex : la couche externe est composée 
d’un oxyde de fer alors que la couche interne est composée d’un oxyde de chrome et de fer. Un léger 
enrichissement de 15 at% en Cr au sein de l’oxyde interne formé sur l’acier Fe -12Cr peut être observé 
a) b) 
a) b) 
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(Figure 109-a) contrairement à celui formé sur l’acier 9Cr, où aucun enrichissement n’a été mis en 
évidence (Figure 109-b). Ceci pourrait être à l’origine de la différence de cinétique de croissance des 
oxydes sur ces deux aciers, comme il a été suggéré par la Figure 108 
De plus, les deux profils SDL mettent clairement en évidence une forte carburation sous la couche 
d’oxyde qui est plus importante pour l’acier Fe-12Cr que pour l’acier Fe-9Cr. Les teneurs maximales en 
carbone sous la couche d’oxyde sont respectivement de 3,6 at% et de 2,6 at%. Il est probable que 
l’augmentation de la teneur en chrome au sein de l’alliage favorise le «  piégeage » du carbone sous la 
couche d’oxyde pour former des carbures de chrome. Ceci pourrait donc expliquer la teneur de carbone 
sous la couche d’oxyde supérieure pour l’acier Fe -12Cr par rapport à l’acier Fe-9Cr. Il se pourrait 
également que du fait du piégeage moins important dans l’acier Fe -9Cr, le profil de carbone soit plus 
étendu dans celui-ci que dans l’acier Fe-12Cr. Malheureusement, la profondeur de carburation n’a pas 
pu être estimée par le profil SDL car l’analyse n’a été réalisée que sur une profondeur de 100  μm. 
L’épaisseur des couches d’oxydes estimée suite à l’analyse SDL est de 53 μm pour l’acier Fe-12Cr et de 72 
μm pour l’acier Fe-9Cr, ce qui est inférieur aux épaisseurs déterminées par le cliché MEB présenté en 
Figure 108. La couche d’oxyde n’est probablement pas d’épaisseur homogène sur toute la surface de 
l’échantillon. 
La composition identique des oxydes formés à la surface des aciers suggèrent fortement le même 
mécanisme d’oxydation.  
Cette étude montre que dans le CO2 industriel, les aciers Fe-9Cr et Fe-12Cr forment des oxydes duplex 
composés d’un oxyde de fer en externe et d’un oxyde interne de chrome et de fer. Après 5000 heures 
d’oxydation, les épaisseurs des oxydes sont respectivement d’environ 80 μm et 40 μm. Il semble donc 
que la cinétique de croissance de l’oxyde formé sur l’acier Fe -12Cr soit inférieure à celle de l’oxyde formé 
sur l’acier Fe-9Cr. Ce résultat pourrait s’expliquer par la plus forte teneur en chrome au sein de l’oxyde 
interne de l’acier Fe-12Cr. Cependant, même si la cinétique de croissance de l’oxyde à la surface de 
l’acier Fe-12Cr semble plus faible, il est intéressant de remarquer que cet échantillon présente une plus 
forte carburation sous la couche d’oxyde que l’acier Fe-9Cr.  
5.2.2 Oxydation pendant 5000 heures des aciers Fe-9Cr et Fe-12Cr pré-oxydés 
Dans cette campagne d’essai, les échantillons ont dans un premier temps été pré -oxydés pendant 100 
heures à 550°C suite à une rampe thermique de 15°C/min dans l’hélium contenant une faible quanti té 
d’O2 impureté (<1 μbar) avec un Ra= 80 nm afin de former en surface un oxyde riche en chrome. Ils ont 
ensuite été oxydés pendant 4900 heures à 550°C dans du CO2 industriel contenant de nombreuses 
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La Figure 110 présente un schéma de la procédure expérimentale suivie.  
 
Figure 110 : Procédure expérimentale suivie (essais n°14-a-b) 
La Figure 111 présente une photo des deux faces des échantillons de Fe-12Cr et Fe-9Cr suite à l’essai 
d’oxydation. 
 
Figure 111 : Photos des échantillons suite test de corrosion n°14 : préoxydation- CO2+100μbar d’O2 - 550°C - 4900h: a) acier 
Fe-12Cr, b) acier Fe-9Cr 
Les deux échantillons présentent des reflets jaunâtres sur toute la surface. De plus, les rayures induites 
par le polissage à la surface des deux échantillons sont toujours visibles. On peut donc en déduire que 
l’oxyde à la surface de ces aciers est toujours fin.  
La Figure 108 présente une image MEB-FEG d’une coupe transverse polie de l’oxyde formé à la surface 
des aciers Fe-12Cr (Figure 112-a) et Fe-9Cr (Figure 112-b). 
a) b) 
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Figure 112 : Image MEB-FEG d’une coupe transverse d’un échantillon suite test de corrosion n°14 : préoxydation- 
CO2+100μbar d’O2- 550°C- 4900h: a) acier Fe-12Cr, b) acier Fe-9Cr 
Les Figure 112-a et Figure 112-b révèlent la formation d’un oxyde fin à la surface des aciers Fe -12Cr et 
Fe-9Cr, d’épaisseur respective 165 nm et 180 nm.  
Le profil SDL des échantillons après oxydation est présenté sur la Figure 113. 
 
Figure 113 : Profil SDL d’un échantillon suite test de corrosion n°14 : préoxydation- CO2+100μbar d’O2- 550°C- 4900h: a) acier 
Fe-12Cr, b) acier Fe-9Cr 
Le profil SDL des deux aciers révèle la présence d’oxyde duplex : la couche externe est composée d’un 
oxyde de chrome et de manganèse alors que la couche interne est composée d’un oxyde de chrome. La 
présence de 40% de chrome au sein de la couche d’oxyde  interne suggère fortement la présence de 
chromine (Cr2O3) alors que celle de manganèse au sein de l’oxyde externe (30 at%) suggère celle d’un 
spinelle de type MnCr2O4. Il serait intéressant d’effectuer des analyses DRX afin de mettre en évidence la 
structure cristallographique de l’oxyde de chrome observé. Une forte teneur en carbone en surface ainsi 
qu’un léger enrichissement à l’interface métal/oxyde de 1 à 1,5 at% peut être observé sur les deux 
aciers. Aucune forte carburation sous la couche d’oxyde n’est mise en évidence contrairement aux essais 
réalisés sans préoxydation.  
L’épaisseur des couches d’oxydes estimée suite à l’analyse SDL est de seulement 180 nm pour les deux 
aciers après 5000 heures d’oxydation alors qu’elle était d’environ 70 nm après l’étape de préoxydation. 
b) a) 
a) b) 
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Cette étude montre que suite à l’établissement d’un oxyde riche en chrome lors de la pré -oxydation, le 
matériau présente toujours un comportement protecteur en corrosion dans le CO 2 contenant une forte 
teneur en O2 après des temps longs d’expositions (~5000 heures).  
De plus, il a également été mis en évidence un comportement similaire des aciers Fe -9Cr et Fe-12Cr 
placés dans le même environnement. Après 5000 heures d’oxydation, l’épaisseur des oxydes est estimée 
à environ 180 nm alors qu’elle était de 40 à 80 μm sans préoxydation. 
5.3 Tenue de l’oxyde dans le CO2 supercritique (essais à 250 bars) 
5.3.1 Oxydation à 250 bars des aciers Fe-9Cr et Fe-12Cr pendant 350 heures 
Dans cette campagne d’essai, des échantillons de Fe -9Cr et Fe-12Cr ont été oxydés pendant 350 heures, 
à 250 bars sous flux de CO2 industriel contenant une teneur en impuretés O2 très importante 
(~25000μbar).  
Les photos des échantillons suite à leur oxydation dans le CO2 SC sont présentées sur la Figure 114.  
 
Figure 114 : Photos des échantillons suite test de corrosion n°15 : 80nm- CO2+25000μbar d’O2- 2°C/min- 550°C- 250bar- 350h: 
a) acier Fe-12Cr, b) acier Fe-9Cr 
L’observation macroscopique des échantillons après le test de corrosion révèle la formation d’un oxyde 
épais et opaque à la surface des deux échantillons. On peut remarquer de plus que l’oxyde formé à la 
surface de l’acier Fe-12Cr apparait inhomogène contrairement à celui formé à la surface du Fe-9Cr.   
La Figure 115 présente des images optiques de la coupe transverse polie des échantillons Fe-12Cr (Figure 
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Figure 115 : Images optiques  d’une coupe transverse des échantillons suite test de corrosion n°15  : 80nm- CO2+25000μbar 
d’O2- 2°C/min- 550°C- 250bar- 350h: a) acier Fe-12Cr, b) acier Fe-9Cr 
L’image optique révèle la formation d’un oxyde duplex d’épaisseur environ 30μm sur l’acier Fe-12Cr et 
37 μm sur l’acier Fe-9Cr. Par ailleurs, le contraste au sein de l’oxyde externe suggère probablement la 
présence de deux oxydes au sein de la couche externe.  
Comme l’échantillon Fe-12Cr après oxydation ne présente pas une surface plane, aucune analyse SDL n’a 
pu été réalisée. Seul l’acier Fe-9Cr après oxydation dans le CO2 SC a pu être analysé par SDL. Le profil est 
présenté en Figure 116. 
 
Figure 116 : Profil SDL de l’acier Fe-9Cr suite test de corrosion n°15 : Fe-9Cr- 80nm- CO2+25000μbar d’O2- 2°C/min- 550°C- 
250bar- 350h  
La Figure 116 présente le profil SDL de l’acier Fe-9Cr après l’oxydation pendant 350 heures dans le CO2 
SC à 550°C et 250 bars. L’oxyde apparait duplex  : la couche externe est composée d’un oxyde de fer alors 
que la couche interne est composée d’un oxyde de chrome et de fer. De plus, on remarque au sein de 
l’oxyde externe la présence probable de deux oxydes différents comme il avait été suggéré par l’image 
optique (Figure 115). L’oxyde de fer présent à proximité de la surface apparait plus pauvre en fer. Il s’agit 
probablement de Fe2O3 et de Fe3O4. L’analyse de ce profil permet également de mettre en évidence 
l’absence d’enrichissement en chrome au sein de l’oxyde interne ainsi qu’un fort enrichissement en 
a) b) 
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carbone dans l’oxyde interne et sous la couche d’oxyde (1,5 at%). L’épaisseur de la couche d’oxyde 
estimée suite à l’analyse SDL est d’environ 30 μm.  
Ce résultat montre clairement que le comportement en oxydation de l’acier Fe -9Cr dans le CO2 à 550°C 
est indépendant de la pression totale. Seule la carburation du matériau diffère  lorsqu’on augmente 
fortement la pression totale de CO2 : l’échantillon oxydé à 250 bars présente une forte carburation au 
sein de l’oxyde interne contrairement à celui oxydé à Pa où seule la zone sous l’oxyde apparait fortement 
carburée (Figure 109). Ainsi l’acier Fe-9Cr présente un comportement en corrosion non protecteur dans 
le CO2 à 550°C et 250 bar. Même si l’analyse SDL sur l’acier Fe-12Cr n’a pas été effectuée, il est fortement 
probable que la composition de l’oxyde et la carburation soit similai re à celui de l’acier Fe-9Cr. 
Ce résultat montre que le comportement en corrosion de l’acier Fe -9Cr à 550°C et 250 bars dans le CO2 
contenant une forte quantité d’O2 est similaire à celui observé à pression atmosphérique. Il s’agit d’un 
comportement non protecteur : après 350 heures d’essai, l’oxyde présente une épaisseur de 30 μm. Il 
est suggéré le même comportement pour l’acier Fe-12Cr.  
La question qui se pose à présent est de savoir si un traitement de pré-oxydation permet comme à 
pression atmosphérique de garantir un comportement protecteur en corrosion dans le CO 2 SC (à 550°C 
et 250 bars). Cette étude fait l’objet de la partie suivante.  
5.3.2 Oxydation à 250 bars des aciers Fe-9Cr et Fe-12Cr pré-oxydés pendant 350 heures 
Afin de vérifier si le caractère protecteur de l’oxyde établi suite à la pré -oxydation peut être maintenu en 
environnement CO2 supercritique, une campagne d’essai sur des échantillons pré -oxydés a été menée.  
Dans cette campagne d’essai, les échantillons Fe-12Cr et Fe-9Cr de Ra= 80 nm ont dans un premier temps 
été pré-oxydés dans l’hélium  (à PA) afin de former en surface un oxyde riche en chrome. Ils ont ensuite 
été introduits dans l’installation COMACO pendant 350 h afin d’y être oxydés dans le CO2 à 250 bars. La 
Figure 117 présente un schéma de la procédure expérimentale suivie.  
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Les photos des échantillons suite à leur oxydation (He+CO2 SC) sont présentées sur la Figure 118.  
 
Figure 118 : Photos des échantillons suite test de corrosion n°16 : préoxydation- CO2+25000μbar d’O2- 2°C/min- 550°C- 250bar 
- 350h: a) acier Fe-12Cr, b) acier Fe-9Cr 
L’observation macroscopique des échantillons après le test de corrosion révèle le maintien d’un oxyde 
fin à la surface des deux échantillons. Ceci est suggéré par la présence des reflets bleutés -jaunâtres et 
des rayures induites par le polissage toujours visibles à la surface de l’échantillon.  
La Figure 119 présente les profils SDL des échantillons Fe-12Cr et Fe-9Cr préoxydés dans l’hélium suite à 
leur exposition dans le CO2 SC.  
 
Figure 119 : Profil SDL de l’échantillon suite test de corrosion n°16 : préoxydation- CO2+25000μbar d’O2- 2°C/min- 550°C- 
250bar - 350h: a) acier Fe-12Cr, b) acier Fe-9Cr 
Les profils SDL révèlent la formation d’un oxyde similaire pour les deux aciers. Il s’agit d’un oxyde duplex: 
la couche externe est composée d’un oxyde de chrome et de manganèse et la couche interne est 
composée d’un oxyde de chrome majoritairement. Il semblerait que l’oxyde formé après 350 heures 
d’essai dans le CO2 SC à 550°C et 250 bars soit similaire à celui formé suite à l’étape de pré-oxydation 
(Figure 105). L’épaisseur des couches d’oxydes estimée suite à l’analyse SDL est d’environ 180nm pour 
les deux aciers alors qu’elle était de 70 nm après l’étape de préoxydation, ce qui suggère une légère  
croissance de l’oxyde. 
Ce résultat montre ainsi que l’oxyde formé lors de l’étape de pré -oxydation permet la protection du 
matériau lors de son exposition dans le CO2 SC pendant une durée de 350 heures.  
a) b) 
a) b) 
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5.4 Bilan 5 : Tenue du matériau préoxydé dans les conditions de service 
BILAN 5 : Tenue de l’oxyde 
La campagne d’oxydation de 5000 heures à pression atmosphérique dans le CO2 contenant une quantité 
importante d’O2 (~100 μbar), a révélé la formation d’un oxyde épais à la surface des aciers Fe-9Cr et Fe-
12Cr, d’épaisseurs respectives d’environ 80 μm et 40 μm. Ces oxydes sont similaires : il s’agit d’oxydes 
duplex composés d’oxyde de fer en externe et d’oxyde de fer et de chrome en interne. Par ailleurs, une 
forte carburation sous la couche d’oxyde a également été mise en évidence. Ce résultat montre 
clairement que le comportement en corrosion de l’acier Fe -12Cr peut être généralisé à l’ensemble de la 
famille des aciers ferrito-martensitiques.  
Par ailleurs les résultats ont également montré qu’un traitement de pré-oxydation permet de modifier 
considérablement la nature de l’oxyde formé ainsi que la cinétique d’oxydation. En effet, suite à 
l’établissement d’un oxyde riche en chrome lors de la pré -oxydation, le matériau maintient une fine 
couche d’oxyde sans forte carburation dans le CO2 contenant une quantité importante d’O2 (~100 μbar). 
Ce comportement protecteur est maintenu après 5000 heures d’exposition à pression atmosphérique.  
Ce comportement protecteur apparait également maintenu lors de l’exposition au CO2 supercritique 
sous pression de 250 bars pendant 350 heures. 
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6 Synthèse des résultats 
Les résultats obtenus dans le cadre de cette étude ont permis de mettre en évidence deux 
comportements en corrosion très différents des aciers ferrito-martensitiques dans le CO2:  
 Soit la formation d’un oxyde duplex composé d’un oxyde de fer en externe de type Fe 3O4 et 
Fe2O3 et d’un spinelle Fe3-xCrxO4 en interne. Dans ce cas, aucun enrichissement en chrome au 
sein de l’oxyde interne (~12 at%) n’a été constaté. Ce comportement peut être qualifié de non 
protecteur car il est caractérisé par une cinétique de croissance d’oxyde importante 
s’accompagnant d’une forte carburation. Le CO2 a été identifié comme l’espèce oxydante dans 
ce cas (partie2.1.3). 
 Soit la formation d’un oxyde duplex caractérisé par un fort enrichissement en chrome au sein de 
l’oxyde interne (>20 at%). Ce comportement peut être qualifié de protecteur car il est 
caractérisé par une cinétique de croissance beaucoup plus lente (deux ordres de grandeur) et 
l’absence de carburation sous la couche d’oxyde. Dans ce cas, il a été vu que les impuretés O 2 
présentent dans le CO2 contribuent largement à l’édification des premiers nanomètres de 
couche d’oxyde. 
Il a été montré que le comportement que présente le matériau est défini dès les premiers instants 
d’oxydation. L’analyse de la composition gazeuse par sonde O2 et les essais d’oxydation XPS in-situ ont 
montré que la réaction d’oxydation commence vers 220°C. La pureté du gaz et plus précisément sa 
teneur en O2, la vitesse de la rampe thermique ainsi que la rugosité de surface apparaissent comme des 
paramètres déterminant lors des instants initiaux :  
 L’oxydation sous CO2 contenant une forte teneur en O2 (~100 μbar) favorise la formation d’un 
oxyde non protecteur caractérisé par l’oxydation massive du fer dès les premiers instants 
d’oxydation. Une diminution significative de la teneur en O2 permet d’oxyder préférentiellement 
le chrome (par rapport au fer) et ainsi de favoriser la formation d’un oxyde riche en chrome et 
protecteur dès les premiers instants d’oxydation.  
 L’augmentation de la vitesse de la rampe thermique favorise la formation d’un oxyde riche en 
chrome dès les premiers instants d’oxydation : un oxyde riche en chrome dans du CO2 contenant 
une forte teneur en O2 a ainsi pu être observé.  
 La diminution de la rugosité de surface avant oxydation favorise la formation d’un oxyde 
protecteur riche en chrome : il a ainsi pu être observé la formation d’un tel oxyde sur des 
surfaces peu rugueuses (Ra= 10 nm) dans des environnements contenant une très forte teneur 
en O2.  
De plus, les résultats ont montré qu’une fois établi, le caractère protecteur de l’oxyde semble être 
maintenu pour des temps d’oxydation plus longs (jusqu’à 5000 heures) ainsi que pour des expositions à 
plus forte pression (250 bars).  
Par ailleurs, l’ensemble des résultats présentés dans ce chapitre a permis de mettre en évidence un 
comportement en corrosion similaire des aciers Fe-9Cr et Fe-12Cr dans le CO2 à 550°C. Ainsi, les résultats 
expérimentaux obtenus sur l’acier Fe-12Cr peuvent être généralisés pour l’ensemble des aciers ferrito-
martensitiques.  
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1 Introduction 
Les résultats expérimentaux ont permis de mettre en évidence deux comportements en corrosion très 
différents des aciers ferrito-martensitiques dans le CO2 à 550°C. De plus, il a été vu que la nature de 
l’oxyde formé est définie dès les instants initiaux d’oxydation. Dans ce chapitre est présenté un modèle 
permettant d’expliquer l’influence des instants initiaux d’oxydation sur la nature de l’oxyde formé.   
Dans un premier temps, nous verrons les caractéristiques que présentent ces deux oxydes et nous 
discuterons ensuite des résultats au regard des mécanismes proposés dans la littérature . Nous 
étudierons également la stabilité des oxydes afin de déterminer si la thermodynamique permet 
d’expliquer la différence de comportement observée dans le CO2 de différentes puretés.  
Nous attacherons ensuite plus d’importance aux résultats expérimentaux relatifs aux premiers instants 
d’oxydation obtenus dans le cadre des campagnes d’oxydations in situ par XPS ainsi que lors de l’étude 
de l’influence de la vitesse de la rampe thermique. Nous utiliserons ces résultats afin de proposer un 
mécanisme intervenant lors des premiers instants d’oxydation de l’acier Fe -12Cr. Ce mécanisme aura 
pour objectif d’expliquer et de prédire la nature de l’oxyde formé à la surface en fonction des 
paramètres intervenant lors des premiers instants d’oxydation.  
Pour cela, une quantification des espèces présentes (oxygène et éléments métalliques) dans les 
premiers nanomètres d’oxyde sera proposée. Dans un premier temps, elle concernera l’apport en 
élément oxydant provenant de la phase gazeuse, puis elle traitera de la quantité d’éléments métalliques 
provenant de la matrice.  
La partie suivante sera consacrée à la composition de ce volume d’oxyde  et plus précisément au rapport 
entre les quantités de chrome et les quantités d’oxygène présentes. Ce dernier détermine en effet la 
composition de l’oxyde et par conséquent ses proprié tés de croissance. 
L’influence de la composition de la phase gazeuse ainsi que celle de la vitesse de la rampe thermique  sur 
la composition de ce volume d’oxyde au moment de la réaction sera étudiée.  
Enfin, une discussion sur l’effet de la rugosité sera également menée. 
2 Discussion des résultats expérimentaux 
2.1 Nature des oxydes formés 
Deux oxydes de composition très différente ont pu être identifiés à la surface des aciers Fe -9Cr et Fe-
12Cr suite à leur oxydation dans le CO2 de différentes puretés : l’oxyde qualifié de « non protecteur » et 
l’oxyde dit « protecteur ». 
2.1.1 Oxyde non protecteur 
L’oxyde formé à la surface de l’acier Fe-12Cr dans le CO2 contenant de nombreuses impuretés d’O2         
(~ 100 μbar) est un oxyde duplex composé de magnétite (Fe3O4) en externe (avec dans certains cas 
l’apparition d’hématite Fe2O3 en extrême surface)  et d’un oxyde spinelle Fe2,23Cr0,77O4 en interne.  
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La teneur en Cr dans la couche d’oxyde est très proche de celle  observée dans la matrice sous-jacente. 
En transformant cette teneur en concentration volumique, il est constaté que la concentration 
volumique en Cr dans l’oxyde est la même que dans la matrice. Cela suggère que le chrome ne diffuse 
pas pendant le processus d’édification de cette couche.  
De plus, les résultats ont montré que pour des temps d’oxydation longs, une forte carburation peut être 
observée sous la couche d’oxyde. Sa profondeur a été estimée à 160μm après 1000 heures d’exposition 
[3]. Il a été montré que cette carburation entraine une augmentation de la dureté du matériau. Cette 
modification peut avoir un impact néfaste sur les propriétés mécaniques de l’acier. De ce fait, cet oxyde 
sera qualifié de non protecteur par la suite.  
La croissance de l’oxyde s’opère très certainement selon le même mécanisme que celui de l’acier Fe-9Cr. 
Dans la littérature, plusieurs mécanismes permettant d’expliquer la formation de cet oxyde duplex sont 
présentés. Un des plus pertinents permettant de rendre compte de l’ensemble des caractéristiques de la 
couche formée est le mécanisme du « volume disponible » [12]. En effet, ce mécanisme présente 
l’avantage de pouvoir expliquer l’observation d’une épaisseur d’oxyde externe (magnétite) et d’une 
épaisseur d’oxyde interne spine lle Fe-Cr sensiblement égale (Chapitre3-Figure 39). 
Selon ce mécanisme, la diffusion du fer vers la surface permet la formation de la magnétite Fe 3O4 à 
l’interface oxyde/gaz ainsi que celle de lacunes au sein de la matrice, qui ségrégent alors à l’interface 
métal-oxyde et se condensent afin de former des cavités. Le CO2 traverse ensuite l’oxyde pour réagir à 
l’interface métal-oxyde et former le spinelle Fe3-xCrxO4 interne, dans les cavités liées par le départ du fer. 
Il a alors été proposé une pénétration du CO2 sous forme moléculaire à travers la couche d’oxyde via des 
nano-canaux. Cependant ces nano-canaux n’ont jamais été observés. Plusieurs pistes sont envisagées 
pour mettre en évidence leur formation : l’une des plus prometteuses est l’émission acoustique. En effet, 
si ces nano-canaux se forment bien de manière dynamique lors de l’oxydation à haute température, on 
pourrait penser que leur formation engendrerait une activité sonore.  
Ainsi, il a été montré dans la littérature que l’espèce oxydante permettant la formation de cet oxyde 
duplexe est le CO2, ce qui est en accord avec les résultats expérimentaux. En effet les essais réalisés sous 
CO2 contenant 40 μbar d’
18O2 ont révélé une contribution majoritaire d’
16O dans l’édification de la 
couche d’oxyde, ce qui suggère que la couche d’oxyde est formée par CO 2.  
Par ailleurs, il a été montré dans la littérature [12, 51] que la cinétique de croissance de la couche 
d’oxyde obéit à une loi parabolique et que l’étape limitante du mécanisme est la diffusion du fer dans 
l’oxyde spinelle interne.  
L’ensemble des essais menés suggère une cinétique de croissance de la couche d’oxyde relativement 
importante. En effet, après 336 heures d’essai réalisé avec une vitesse linéaire de 0,2 cm.s-1, l’oxyde 
présente déjà une épaisseur de 20 μm (Chapitre3-Figure 39).  
Si la plupart des mécanismes proposés dans la littérature permettent de rendre compte de l a formation 
de cet oxyde duplex, on peut remarquer que les instants initiaux d’oxydation sont souvent négligés et 
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qu’aucun mécanisme permettant d’expliquer l’établissement d’un comportement différent n’est 
proposé dans la littérature.  
2.1.2 Oxyde protecteur 
Pour des teneurs en O2 présentes dans CO2 plus faibles (~1 μbar),  il a été observé la formation d’un 
oxyde duplexe très différent de celui décrit précédemment puisque cet oxyde est caractérisé par un fort 
enrichissement au chrome au sein du spinelle Fe 3-xCrxO4 interne (Chapitre3-Figure 46). Le Tableau 10 
présente des teneurs en chrome et en fer de l’oxyde interne déterminées par analyses SDL.  
 Paramètres d’essais Composition de l’oxyde interne (SDL) 
  Cr (at %) Fe (at %) 
Figure10 Fe-12Cr- 150nm- 2°C/min- CO2+1μbar d’O2- 310h- 550°C 24 8 
Figure22 Fe-12Cr- 150nm- 2°C/min- CO2+1μbar d’O2- 550°C 22 7 
Tableau 10 : Composition des oxydes internes formés sous CO2 contenant ~1μbar d’O2 déterminée par analyses SDL 
On remarque que la teneur en chrome au sein de l’oxyde est trois fois supérieure à celle du fer. De plus, 
il a été mis en évidence par analyses Raman, la  présence simultanée d’un oxyde spinelle de type FeCr2O4 
et de Cr2O3. Ainsi, si l’on suppose la formation du spinelle FeCr2O4, celui-ci contiendrait 8 at% de fer et 
donc 16 at% de Cr. Autrement dit, 8 at% de chrome aurait contribué à la formation de Cr2O3.  
Calcul des proportions de FeCr2O4 et de Cr2O3 au sein de l’oxyde  en supposant la formation du spinelle 
FeCr2O4:  
 1 mol de Cr permet la formation de ½ mol de FeCr2O4 
 1 mol de Cr permet la formation de ½ mol de Cr2O3 
On en déduit :  
        
      
 
   
       
   
     
 
Avec : 
         : quantité de matière de FeCr2O4 dans l’oxyde (mol) 
       : quantité de matière de Cr2O3 dans l’oxyde (mol) 
   
        : quantité de matière de chrome dans FeCr2O4 (mol) 
   
      : quantité de matière de chrome dans Cr2O3 (mol) 
D’où : 
        




   
          *        
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Ce résultat suggère la présence de ~65% de FeCr2O4 et de ~35% de Cr2O3 au sein de la couche d’oxyde.  
Pour le calcul des proportions d’oxyde, il a été supposé la formation du spinelle FeCr2O4, mais on 
pourrait également considérer la formation d’un spinelle moins riche en chrome. Dans ce cas, la 
proportion de Cr2O3 augmenterait (>35%). Ainsi, même si les proportions de Cr2O3 et de spinelle Fe3-
xCrxO4 riche en chrome au sein de l’oxyde sont discutables, on peut retenir que cet oxyde interne est 
riche en chrome probablement composé d’un mélange de Cr2O3 et de spinelle Fe3-xCrxO4 ayant une forte 
teneur en chrome.  
Par ailleurs, il a également été mis en évidence la formation d’un oxyde duplexe riche en chrome à la 
surface de l’acier Fe-12Cr sous hélium contenant ~1 μbar d’O2 et sous CO2 contenant  plus de 70 μbar 
d’O2 avec une faible rugosité et/ou une forte vitesse de montée en température (15°C/min). Le Tableau 
11 présente les teneurs en chrome et en fer de l’oxyde interne déterminées par analyses SDL.  
 Paramètres d’essais Composition de l’oxyde 
interne (SDL) 
  Cr (at%) Fe (at%) 
Figure19 Fe-12Cr- 150nm- 2°C/min- He+1μbar d’O2- 340h- 550°C- CO2+70μbar d’O2 16,1 16,5 
Figure23 Fe-12Cr- 150nm- 2°C/min- He+1μbar d’O2- 550°C 20 15 
Figure55 Fe-12Cr- 150nm- 2°C/min- CO2+70μbar d’O2- 3,5h- 550°C 20 12 
Tableau 11 : Composition des oxydes internes riches en chrome déterminée par analyses SDL 
On remarque cette fois-ci que la teneur en chrome au sein de l’oxyde est égale à presque deux fois celle 
du fer. Si l’on suppose également la formation d’un spinelle de la forme Fe 3-xCrxO4, il est possible de 
déterminer sa stœchiométrie à partir des données SDL : 
    
      
   
 
 Paramètres d’essais Nature du spinelle 
Figure19 Fe-12Cr- 150nm- 2°C/min- He+1μbar d’O2- 340h- 550°C- CO2+70μbar d’O2 Fe1,87Cr1,13O4 
Figure23 Fe-12Cr- 150nm- 2°C/min- He+1μbar d’O2- 550°C Fe1,6Cr1,4O4 
Figure55 Fe-12Cr- 150nm- 2°C/min- CO2+70μbar d’O2- 3,5h- 550°C Fe1,6Cr1,4O4 
Tableau 12 : Nature des spinelles formés 
On peut noter que la teneur en chrome des spinelles formés est inférieure à la teneur maximale que 
pourrait présenter un spinelle Fe3-xCrxO4 (qui est de la forme FeCr2O4) mais que celle-ci est largement 
supérieure à celle du spinelle formé dans le cas d’un oxyde non protecteur qui était de la forme 
Fe2,23Cr0,77O4.  Par ailleurs, il est intéressant de souligner qu’il a été choisi d’utiliser l’enrichissement en Cr 
pour déterminer la stœchiométrie du spinelle interne afin d’être plus précis sur sa valeur par rapport à 
celle déterminée à partir du fer qui compose la matrice à plus de 80 at%.  
Il aurait été intéressait de faire une analyse Raman sur cet oxyde pour vérifier si le spinelle formé est 
similaire à celui présenté dans le Tableau 12, c’est-à-dire de la forme Fe1,6Cr1,4O4, ou si comme 
précédemment cet oxyde est une combinaison entre Cr2O3 et un spinelle FeCr2O4. Si l’on suppose ce 
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dernier cas, vu la teneur supérieure en Fe du spinelle (par rapport à celle des oxydes présentés en 
Tableau 10), la proportion du spinelle FeCr2O4 serait donc supérieure à 65%.  
De plus un résultat expérimental intéressant mis en évidence est l’absence de carburation sous la couche 
d’oxyde (Chapitre3-Figure 46) pour l’ensemble des spinelles riche en chrome formés.  
Par ailleurs, la présence de manganèse en surface et à l’interface métal -oxyde mise en évidence par SDL 
(Chapitre3-Figure 46) pourrait s’expliquer par la diffusion du Mn dans le spinelle riche en chrome. Ce 
résultat a déjà été mis en évidence par Sabioni et al. [52]. 
Les essais réalisés sous marqueur isotopique dans le mélange CO2 contenant 40μbars d’
18O2 ont révélé 
une contribution d’O2 dans l’établissement de la couche d’oxyde lors des premiers instants d’oxydation. 
Ce résultat a été confirmé en révélant la formation d’oxydes similaires riches en chrome sous CO2 
contenant 1 μbar d’O2 et sous He contenant 1 μbar d’O2 (Chapitre3-Figure 58 et Figure 59). 
L’épaisseur de la couche d’oxyde après environ 300 heures d’essai a été estimée à 170 nm alors qu’elle 
était de 20 μm lors de la formation de l’oxyde non protecteur. Ce résultat montre clairement que l’oxyde 
riche en chrome a une cinétique de croissance beaucoup plus faible.   
Cet oxyde, présentant : une teneur en chrome importante, l’absence de carburation et une cinétique 
de croissance faible, sera qualifié par la suite d’oxyde protecteur.  
2.2 Cinétique de croissance des oxydes 
Il semblerait que la cinétique de croissance de l’oxyde soit liée à la teneur en chrome que présente le 
spinelle interne comme le suggère les résultats présentés dans le Tableau 13. 
Temps (h) 336 310 
Teneur en Cr dans l’oxyde (at%) 11 23,4 
Epaisseur (μm)  20 0,17 
Tableau 13 : Epaisseur des oxydes formés en fonction de la teneur en chrome au sein du spinelle Fe3-xCrxO4 
Les résultats montrent clairement que l’augmentation de la teneur en chrome au sein de l’oxyde 
diminue fortement sa cinétique de croissance (facteur égal à environ 100). Comme il a été montré dans 
la littérature que l’étape limitante du mécanisme permettant la formation de l’oxyde non protecteur est 
la diffusion du fer dans le spinelle fer-chrome, les résultats expérimentaux suggèrent que l’augmentation 
de la teneur en Cr au sein du spinelle diminue la vitesse de diffusion du fer et donc la croissance de 
l’oxyde. 
Afin de savoir si la différence de cinétique de croissance entre l’oxyde «  non protecteur » et l’oxyde 
« protecteur » est uniquement due à la teneur en chrome de l’oxyde spinelle interne, il sera supposé un 
mécanisme de formation et de croissance identique pour ces deux oxydes. Le mécanisme retenu est 
celui du « volume disponible » dont le schéma de principe est présenté sur la Figure 120. 
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Figure 120 : Schéma du principe du mécanisme du « volume disponible » [53] 
Ainsi, on peut retenir que l’oxyde externe Fe 3O4 croit à l’interface oxyde-gaz alors que l’oxyde interne 
Fe3-xCrxO4 croit à l’interface oxyde-métal. Dans ce mécanisme, la croissance externe de Fe3O4 est pilotée 
par la diffusion du fer dans l’oxyde interne spinelle Fe 3-xCrxO4. Cet oxyde spinelle croit dans l’espace 
rendu disponible par le départ du fer vers l’interface gaz-oxyde. La croissance de cet oxyde n’est donc 
qu’une conséquence de la croissance de la magnétite Fe 3O4. 
Une comparaison entre les kp expérimentaux associés à la formation de l’oxyde externe Fe 3O4 dues à la 
diffusion du fer dans les oxydes spinelles Fe 2,3Cr0,7O4 et FeCr2O4 et les kp théoriques déterminés via les 
coefficients de diffusion du fer dans ces différents spinelles a été réalisé.  
Dans un premier temps, nous allons déterminer les kp expérimentaux. Puis nous verrons une méthode 
permettant d’établir l’expression du coefficient de diffusion du fer dans les spinelles à 550°C. Nous en 
déduirons ensuite l’expression du kp théorique associé à la formation de l’oxyde externe en fonction du 
coefficient de diffusion déterminé.  
Enfin, nous comparerons les valeurs de kp expérimentaux (       ) avec celles déterminées à partir de 
l’expression du coefficient de diffusion du fer (       ). Ces comparaisons nous permettrons alors 
d’établir si la différence de cinétique de croissance des oxydes peut s’expliquer uniquem ent par la 
différence des coefficients de diffusion du fer dans le spinelle en fonction de sa teneur en chrome ou si 
un mécanisme différent est nécessaire pour expliquer la croissance de la couche d’oxyde dite 
« protectrice ».   
2.2.1 Détermination des kpexp 
Si l’on suppose une cinétique de croissance de la couche d’oxyde Fe 3O4 limitée par la diffusion du fer 
dans le spinelle, il est alors possible d’exprimer l’épaisseur de la couche d’oxyde par  :  
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2=                    
      *t 
Avec :  
                   
     : constante parabolique expérimentale associée à la croissance de la couche de Fe 3O4 
(μm2.h-1) 
e : épaisseur de la couche de Fe3O4 (μm) 
t : temps (h) 
Le Tableau 14 présente les calculs du kp associés à la formation des oxydes externes liés aux spinelles 
Fe2,3Cr0,7O4 (Chapitre3-Figure 38) et FeCr2O4 (Chapitre3-Figure 45). 




                   
      
(μm2.h-1) 
                  
      
(cm2.s-1) 
Fe3O4 (Fe2,3Cr0,7O4) 10 340 0,29 8,1*10
-13 
Fe3O4 (FeCr2O4) 0,1 310 3,2*10
-5 8,9*10-17 
Tableau 14 : Détermination des kp expérimentaux associés à la formation des spinelles Fe2,3Cr0,7O4 et FeCr2O4 
On peut noter que la valeur de 8,1*10-13 cm2*s-1 de la constante parabolique associée à la formation de 
l’oxyde externe lié au spinelle Fe2,3Cr0,7O4 (                     
     ) est très supérieure à celle de l’oxyde 
externe lié au spinelle FeCr2O4 (               
     ).  
2.2.2 Détermination des kpth 
2.2.2.1 Détermination du coefficient de diffusion du fer dans les spinelles à 550°C 
Nous allons voir à présent si la différence de cinétique de croissance s’explique par le coefficient de 
diffusion du fer dans le spinelle. Peu d’étude présentée dans la littérature traite de la valeur du 
coefficient de diffusion du fer dans le spinelle Fe-Cr en fonction de sa composition et de la température. 
Seul Töpfer a travaillé sur la détermination des coefficients de diffusion du fer dans le spinelle pour des 
compositions de Fe3-xCrxO4 avec x compris entre  x=0 et x=1,2. Cependant ces travaux n’ont été effectués 
qu’à 1200°C [54].  
En revanche, la détermination du coefficient de diffusion du fer dans la magnétite a fait l’objet de 
nombreuses études. Dieckmann [55]a déterminé sa valeur pour les températures comprises entre 900°C 
et 1400°C et Atkinson [56] a montré que ces coefficients sont extrapolables à 550°C.  
L’expression du coefficient de diffusion du fer dans la magnétite est présentée dans la relation ci -dessous 
[55]:  
   
         
    
       
 
 






       
  
    (Eq. 7) 
Avec 
DL : coefficient de diffusion lacunaire 
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KL : constante de réaction menant à la formation d’un site lacunaire  
DI: coefficient de diffusion interstitiel  
KI: constante de réaction menant à la formation d’un site interstitiel  
aO2 : activité en oxygène 
Et : 
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Ainsi, on peut noter que le coefficient de diffusion du fer dans la magnétite s’exprime par un terme 
correspondant à la diffusion lacunaire   
         
      
       
 
 
            
 
  
 et d’un terme correspondant à 
la diffusion  interstitiel    
         
      
 
 
       
  
  . 
Martinelli a proposé un effet similaire de la température sur le coefficient de diffusion du fer dans le 
spinelle Fe-Cr, ce qui permet d’écrire la relation suivante  [57]:  
   
        
   
   
         
   
 
   
        
        
   
         
        
  
On peut alors exprimer le coefficient de diffusion du fer dans le spinelle à toute température par la 
relation suivante :  
   
            
   
                
   
                 
     
         
    
   
            
   
        
   
                        
               
   
        
   
                        
         
           (Eq. 8) 
Martinelli et al. ont montré que les coefficients 
   
        
   
                    et 
   
        
   
                    peuvent être 
approximés d’après les travaux de Töpfer  par [54, 57] : 
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D’où finalement:  
   
                   
                      
       
         
      
   
                
       
 
 
            
 
  
        
    
 
 
       
  
  
N’ayant pas à disposition dans les travaux de Töpfer [54], les valeurs du coefficient de diffusion du fer 
dans le spinelle FeCr2O4 à 1200°C, celui-ci a été approximé par la valeur du coefficient de diffusion dans 
le spinelle le plus riche en chrome qu’il ait étudié, Fe 1,8Cr1,2O4. De la même manière, la valeur du 
coefficient de diffusion du fer dans le spinelle Fe 2,3Cr0,7O4 a été approximée par celle dans Fe2,4Cr0,6O4. Le 
Tableau 15 présente les valeurs aI, bI, aL et bL déterminés à partir des données expérimentales de Töpfer  
[54] pour les deux spinelles considérés.  
 aI bI aL bL 
Fe2,4Cr0,6O4 0,0425 -0,15 0,0088 -0,1526 
Fe1,8Cr1,2O4 0,0995 -0,627 -0,0853 -0,32599 
Tableau 15 : Détermination des constantes aI, bI, aL et bL associées au coefficient de diffusion du fer dans les spinelles 
Fe2,4Cr0,6O4 et Fe1,8Cr1,2O4 à 550°C 
2.2.2.2 Expression de kp en fonction du coefficient de diffusion du fer dans le spinelle: kpdiff 
L’objectif est de modéliser la croissance de l’oxyde externe en exprimant le k p en fonction du coefficient 
de diffusion du fer dans le spinelle.  
Pour cela, il est possible d’écrire d’après l’équation de Fick  :  
       
  
      
       
  
      
        
 
Avec :    
        
 
    
        
   
        
  
 
    
        
  
            (Eq. 9) 
Avec: 
  
       
  
 : vitesse de formation de Fe3O4 (mol.s
-1) 
S : surface de diffusion (cm) 
   
      : concentration en fer dans Fe3O4 (mol.cm
-3) 
e : épaisseur de la couche de Fe3O4 (cm) 
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 : flux de fer à travers le spinelle (mol.s-1.cm-2) 
   
        
 : coefficient de diffusion du fer dans le spinelle (cm2.s-1) 
   
        
 : concentration en fer dans le spinelle (mol.cm-3) 
   
        
 : potentiel chimique du fer dans le spinelle 
En supposant l’équilibre thermodynamique local partout dans la couche 
                           
                                      
                                          
Or               car le chrome ne diffuse pas dans la couche et sa concentration est supposée 
identique en tout point de l’oxyde Fe3-xCrxO4 
D’où : 
                   
      
 
   
      (Eq. 10) 
En injectant l’équation (Eq.10) dans (Eq.9), on obtient : 
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∫
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   , il a été supposé que aV=0 (Tableau 15), 
d’où : 
∫
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On en déduit alors d’après (Eq.11), l’épaisseur de magnétite formée en fonction du temps  : 
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D’où finalement :  
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Avec : 
                     
     = constante parabolique théorique associée à la croissance de la couche de Fe 3O4 liée 
au spinelle Fe2,4Cr0,6O4 (μm
2.h-1) 
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     = constante parabolique théorique associée à la croissance de la couche de Fe 3O4 liée 
au spinelle Fe1,8Cr1,2O4 (μm
2.h-1) 
pO2
ox/ox : pression partielle d’équilibre en oxygène à l’interface spinelle/magnétite (bar)  
PO2
int : pression partielle d’équilibre en oxygène à l’interface métal/spinelle (bar)  
 
Ainsi, le calcul de                     
      et de                      
      nécessite la connaissance de deux 
paramètres : la pression partielle d’équilibre en oxygène à l’interface métal/spinelle (PO 2
int) ainsi que 
celle à l’interface spinelle/magnétite (PO2
ox/ox). 
Rouillard [12] a calculé cette pression partielle d’équilibre en oxygène à 550°C dans le cas d’un acier Fe-
9Cr en équilibre avec des spinelles de la forme Fe 3-xCrxO4 en fonction de la teneur en Cr. Les résultats 
sont présentés sur la Figure 121. 
 
Figure 121 : Pression partielle d’équilibre en oxygène de différents oxydes Fe-Cr à 550°C. L'activité des éléments métalliques 
est prise égale à leurs fractions atomiques dans l’acier Fe-9Cr. La pression partielle d’équilibre en oxygène pour Fe3-xCrxO4 est 
calculée à partir de l'enthalpie libre standard de réaction entre FeCr2O4 et Fe3O4 avec l'hypothèse de solution idéale [12] 
Les données présentées sur la Figure 121 seront utilisées pour déterminer la pression partielle 
d’équilibre en oxygène à l’interface métal/spinelle (PO2
int). 
La pression partielle d’équilibre en oxygène à l’interface oxyde spinelle Fe -Cr et magnétite (PO2
ox/ox) est 
inconnue et à déterminer.  
En considérant la formation de la couche par le mécanisme du « volume disponible », il est considéré 
que le flux de fer à travers l’oxyde spinelle est égal au flux de fer à travers la magnétite, c’est -à-dire qu’il 
n’y a pas d’accumulation de matière  [12-13]. Par conséquent, il est possible d’écrire l’expression de 
l’épaisseur de l’oxyde externe de magnétite en fonction du flux de fer à travers l’oxyde spinelle Fe -Cr et 
en fonction du flux de fer à travers la magnétite. Les expressions sont présentées ci-dessous : 




Figure 122 : Modèle de couche d’oxyde utilisé pour écrire l’égalité des flux de fer à travers la magnétite et le spinelle  
   
        
    
         
 
L’épaisseur de magnétite calculée via le flux de fer qui traverse la couche de spinelle Fe3-xCrxO4 s’exprime 
par la relation suivante :  
      
              
( 
   
        
   
      
 
   
 (
      
  
   (
     (   
    ⁄ )
 
 ⁄
     (   
   )
 
 ⁄
  )  
          
      
     
    ⁄
    
 
⁄
     
   
    
 ⁄  ))
 
 ⁄
*√  (Eq. 12) 
L’épaisseur de magnétite calculée via le flux de fer dans la couche de Fe 3O4 s’exprime par la relation :  
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√         (Eq. 13) 
Seul    
  
   est inconnue. Cette valeur est déterminée par dichotomie afin d’égaliser les épaisseurs de  
magnétite calculées à partir du flux des relations (Eq.12) et (Eq.13). 
La Figure 123 présente l’évolution des épaisseurs de magnétite calculées en considérant la diffusion du 





Figure 123 : Epaisseurs d’oxyde de la magnétite liée à la formation du spinelle Fe2,4Cr0,6O4, en considérant PO2
int égale à 
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Dans le cas de la formation du spinelle Fe2,4Cr0,6O4, en considérant une PO2
int égale à l’équilibre entre Fe/ 
Fe2,4Cr0,6O4 c’est-à-dire 5,7*10
-31 bar (Figure 121) et une PO2
ext égale à l’équilibre entre Fe2O3/ Fe3O4 c’est-
à-dire 8,7*10-19 bar d’après Chivot [58], la valeur de PO2
ox/ox nécessaire pour avoir l’égalité des flux de fer 
à travers le spinelle et la magnétite est de 5*10-29 bar (Figure 122-a). Dans ces conditions, le modèle 
estime une épaisseur de magnétite de 45 μm après 300 h (Figure 123-a) alors que celle mesurée 
expérimentalement est de 10 μm. Une cause possible à cet écart d’épaisseur peut être la surestimation 
du gradient de pO2 estimé dans la couche.  
En effet, Martinelli a observé que l’oxyde spinelle Fe -Cr formé sous Pb-Bi à 550°C en interne est 
complexe [59]. Il s’agit en fait d’un mélange d’oxyde intime composé de nano ou micro précipités 
d’oxyde spinelle Fe3-xCrxO4 de différentes stœchiométries et de magnétite. Seule la composition globale 
de l’oxyde permet d’aboutir à la stœchiométrie Fe2,3Cr0,7O4. A l’interface métal-oxyde, il a été observé la 
présence d’oxyde Fe2,7Cr0,3O4. Cette observation sous-entend que l’oxyde interne n’est pas à l’équilibre 
thermodynamique car on s’attendrait à avoir les oxydes les plus riches en chrome.  
En considérant alors la PO2
int égale à l’équilibre entre Fe/Fe2,7Cr0,3O4 c’est-à-dire 5,3*10
-29 bar (Figure 121) 
dans le cas de la formation du spinelle Fe2,4Cr0,6O4 (Figure 123-b), la valeur de PO2
ox/ox nécessaire pour 
avoir l’égalité des flux est de 4,8*10-27 bar. Dans ces conditions, l’épaisseur de la couche de magnétite 
estimée par le modèle après 300 h est de 11 μm, ce qui est très proche des 10 μm mis en évidence 
expérimentalement.  
L’application numérique du kp donne alors :  
      
                            
Le kp associé à la diffusion du fer dans le spinelle Fe 2,4Cr0,6O4 est avec les hypothèses proche de celui 
déterminé expérimentalement pour la diffusion du fer dans Fe 2,3Cr0,7O4 (~8*10
-13cm2.s-1).  
L’objectif à présent est d’évaluer l’épaisseur de Fe 3O4 dans le cas de la présence de l’oxyde Fe3-xCrxO4 très 
riche en chrome, en prenant les mêmes hypothèses que précédemment. Pour cela, une démarche 
similaire a été suivie pour déterminer la PO2
ox/ox nécessaire à l’égalité des flux du fer à travers le spinelle 
Fe1,8Cr1,2O4 et la magnétite. Les résultats sont présentés en Figure 124. 
 
Figure 124 : Epaisseurs d’oxyde de la magnétite liée à la formation du spinelle Fe1,8Cr1,2O4 en considérant PO2
int
 égale à 
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Concernant la formation du spinelle Fe1,8Cr1,2O4, en considérant une PO2
int égale à l’équilibre entre Fe/ 
Fe1,8Cr1,2O4 (Figure 121) et une PO2
ext égale à l’équilibre entre Fe2O3/ Fe3O4 [58], la valeur de PO2
ox/ox 
nécessaire pour avoir l’égalité des flux de fer à travers le spinelle et la magnétite est de 8*10 -28 bar 
(Figure 124-a). L’épaisseur de la magnétite estimée par le modèle est alors de 18,7 μm après 300 h alors 
que celle mesurée expérimentalement est de 100 nm.  
Il est donc possible, comme précédemment, que la PO2
int soit supérieure à celle imposée par l’équilibre 
entre Fe/ Fe1,8Cr1,2O4 et donc qu’à l’interface métal-oxyde le spinelle formé soit moins riche en Cr que 
Fe1,8Cr1,2O4. Comme il a été observé la présence du spinelle Fe 2,7Cr0,3O4 à l’interface métal-oxyde dans le 
cas de la formation de la couche Fe2,3Cr0,7O4, une hypothèse pourrait être que dans le cas de la formation 
du spinelle Fe1,8Cr1,2O4, la teneur en Cr au sein du spinelle présent à l’interface métal/oxyde soit au moins 
de Fe2,7Cr0,3O4. En considérant donc la PO2
int égale à l’équilibre entre Fe/ Fe2,7Cr0,3O4, il est possible de 
déterminer l’épaisseur minimale de l’oxyde estimée par le modèle (Figure 124-b). La valeur de PO2
ox/ox 
nécessaire à l’égalité des flux est alors de 3,9*10-19 bar et l’épaisseur estimée par le modèle après 300 h 
est alors de 3 μm, ce qui est toujours très supérieure aux 100 nm observé.  
L’application numérique du kp donne alors :  
      
                             
Il est important de souligner que la simulation de croissance a été réalisée en supposant la présence de 
l’oxyde Fe1,8Cr1,2O4, or l’oxyde réellement présent est plus riche en chrome et certainement plus proche 
de l’oxyde FeCr2O4 (Chapitre3-Figure 47). La diffusion du fer dans cet oxyde est certainement plus faible. 
Néanmoins, l’écart entre le kp
exp et le kp




-16 cm2.s-1 et kp
th 
~10
-14 cm2.s-1). Il est peu probable que ce fort ralentissement dans la cinétique de 
croissance ne puisse s’expliquer uniquement par la loi de décroissance du coefficient de diffusion du fer 
par ajout de chrome dans le spinelle Fe-Cr telle que définie par Töpfer. Cette décroissance n’est pas 
assez forte. 
Par conséquent, un autre phénomène doit probablement en être la cause.  
Une première raison possible expliquant cette forte décroissance de la cinétique pourrait être le 
changement de structure cristallographique de l’oxyde spinelle Fe 3-xCrxO4. En effet, lorsque x<1,3, la 
structure est spinelle inverse comme la magnétite Fe 3O4. Lorsque x>1,3, la structure devient normale.  
La Figure 125 présente la répartition des atomes de fer et chrome dans une maille spinelle en fonction 
de la teneur en chrome du spinelle [60]. Les sites A et B sont associés respectivement aux sites 
tétraédriques et octaédriques.  
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Figure 125 : Diagramme de distribution des sites au sein du spinelle Fe3-xCrxO4 en fonction de sa teneur en chrome [60] 
Töpfer et al. n’a étudié l’évolution du coefficient de diffusion du fer que dans les oxydes Fe 3-xCrxO4 avec 
x≤1,2. Ces oxydes sont donc tous de structure inverse. Pour des valeurs de x plus importantes (>1,3) 
c’est-à-dire dans le cas d’une structure normale, il est possible que les sauts d’atomes de fer soient plus 
complexes (fréquence de saut plus faible, énergie barrière plus importante). Nos résultats abondent 
dans ce sens. 
A notre connaissance, aucune étude ne traite de la différence de la vitesse de diffusion du fer dans les 
spinelles Fe3-xCrxO4 en fonction de leurs structures cristallographiques.  
Une seconde possibilité pourrait être de considérer la diffusion du fer limitée non pas par FeCr2O4 mais 
par Cr2O3, dont la présence a été mise en évidence par analyse Raman (Figure 47). En effet, il est possible 
que Cr2O3 participe activement à la limitation de la diffusion du fer et ainsi au ralentissement de la 
croissance de la couche. Etablissons le kp défini par la diffusion du fer à travers Cr2O3 : 
Sabioni a montré que le coefficient de diffusion du fer dans Cr2O3 ne dépend pas de la pO2 [61]. Il est 
alors possible d’écrire :  
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D’où finalement :  
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Avec : 
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pO2
ext : pression partielle d’équilibre en oxygène à l’interface externe  (bar)  
PO2
int : pression partielle d’équilibre en oxygène à l’interface métal/Cr2O3 (bar) 
   
      : Coefficient de diffusion du fer dans Cr2O3 (cm
2.s-1) [61] 
Et : 
   
                  
       
   (cm2.s-1) [61] 
R : constante des gaz parfaits 
T : température (K) 
Comme il a été observé par analyses Raman, la présence d’hémat ite en surface de Cr2O3, nous 
considèrerons une pression partielle d’équilibre en oxygène externe ( pO2
ext) imposée par l’équilibre  
magnétite/hématite  égale à 8,7*10-19bar [58]. Par ailleurs, la pression partielle d’équilibre en oxygène à 
l’interface métal/Cr2O3 (bar) est déterminée sur la Figure 121. 
L’application numérique du kp donne:  
  
                        
On remarque que la constante parabolique associée à la diffusion du fer dans Cr2O3 est deux ordres de 
grandeur plus faible que le kp expérimental déterminé dans le cas de la fine couche d’oxyde riche en Cr 
(Tableau 14) qui est de 8,9*10-17cm2.s-1. 
En conclusion, le kp expérimental est deux ordres de grandeurs inférieurs à celui défini pour une diffusion 
de fer dans Fe1,8Cr1,2O4 et deux ordres de grandeurs supérieurs à celui défini pour une diffusion du fer 
dans Cr2O3. Il est donc possible que la cinétique de croissance de l’oxyde soit limitée  : 
 soit par la combinaison de ces deux oxydes,  
 soit par la présence d’un spinelle Fe3-xCrxO4 de teneur en chrome intermédiaire (x>1,2).  
Le passage du spinelle à une structure normale pourrait expliquer la forte décroissance du coefficient de 
diffusion du fer et par conséquent la cinétique de croissance de l’oxyde beaucoup plus faible qu’en 
présence d’un spinelle Fe3-xCrxO4 de structure inverse (avec x<1,3). 
2.3 Thermodynamique du système 
Comme nous l’avons vu précédemment, deux oxydes différents à la surface des aciers Fe-9Cr et Fe-12Cr 
peuvent se former dans le CO2 à 550°C selon sa teneur en O2. Afin d’expliquer ce résultat, une étude 
thermodynamique de la stabilité des oxydes a été menée.  
Le diagramme d’Ellingham correspondant à nos conditions d’étude a été tracé en considérant les 
activités des espèces métalliques égales à leur fraction molaire dans l’acier Fe -12Cr. Celles-ci sont 
présentées dans le Tableau 16.  
Elément Fe Cr Mn Si 
Fraction molaire 
dans l’acier Fe-12Cr 
0,8 0,12 0,003 0,009 
Tableau 16 : Fraction molaire des éléments présents dans l’acier Fe-12Cr  
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L’activité en oxygène en équilibre avec la formation des oxydes MxO2y  présentée sur le diagramme 
d’Ellingham est obtenue par la relation suivante  :  
             
          
 
 
    
 (     ) 
 
 
          
avec ΔG0
f(MxO2y), enthalpie de formation des oxydes données par le logiciel HSC Chemistry 5 
aO2, activité en O2 avec     
   
   
  et PO2
0=1 bar 
aM : activités des espèces métalliques égales à leur fraction molaire dans l’acier Fe -12Cr 
R : constante des gaz parfait (8,31 J.mol-1.K-1) 
T : température (K) 
L’activité en oxygène dans le mélange gazeux composé de CO2 et d’O2 a été déterminée de deux façons :  
 Soit en calculant directement RT*ln(pO2) avec pO2= 1 μbar (ligne discontinue orange) et         
pO2= 10 μbar (ligne discontinue marron) 
 Soit en mesurant par l’intermédiaire d’une sonde à oxygène la PO2 d’équilibre des mélanges 
gazeux de CO2 contenant des impuretés O2 utilisés lors des essais d’oxydation (carré).  
La Figure 126 présente le diagramme d’Ellingham ainsi tracé.  
 
Figure 126 : Diagramme d’Ellingham réalisé à partir des données du logiciel HSC Chemistry 5 en considérant les activités des 
espèces métalliques égales à leur fraction molaire dans l’acier Fe-12Cr. La pO2éq du gaz a été déterminée expérimentalement 
par mesure sonde (carré) et calculée par l’équilibre CO2=CO+1/2 O2 avec pCO~0bar (lignes discontinues) 
CHAPITRE IV : VERS LA MODELISATION DES PREMIERS INSTANTS D’OXYDATION 
144 
Ce diagramme d’Ellingham met en évidence l’activité en oxygène nécessaire à la formation des différents 
oxydes en surface de l’acier Fe-12Cr. Il présente également l’activité en oxygène imposée par le milieu 
CO2 contenant O2 utilisé dans le cadre des essais présentés dans le chapitre3.    
On remarque dans un premiers temps que la pO2éq du mélange gazeux CO2 contenant 1μbar d’O2,  
mesurée par la sonde O2 à 550°C est égale à celle calculée pour 1 μbar d’O2. Ce résultat montre 
clairement que dans ce cas, la PO2 du mélange CO2 contenant O2 est imposée par la quantité d’O2 
impuretés.  
De plus, le diagramme d’Ellingham met clairement en évidence que la PO2éq imposée par les mélanges 
CO2 contenant 1 μbar d’O2 et CO2 contenant 70 μbar d’O2 est supérieure à celle nécessaire à la formation 
des différents oxydes. Ceci signifie que pour ces deux gaz, l’ensemble des oxydes peuvent être formés.  
Ainsi, l’étude thermodynamique montre que l’ensemble des oxydes sont susceptibles d’être formés dans 
le CO2 contenant 1 μbar ou 70 μbar d’O2. Ceci signifie donc, qu’aucune différence de comportement dans 
le CO2 contenant différentes teneurs en O2 n’est attendue d’un point de vue thermodynamique. Or, nous 
avons vu expérimentalement que la nature des oxydes formés peut être très différente dans ces deux 
environnements.  
Cette étude nous permet donc de conclure, que la différence de comportement observée est 
certainement d’origine cinétique et non thermodynamique .  
3  Présentation du modèle proposé 
3.1 Modification de la nature de l’oxyde  lors des premiers instants 
d’oxydation 
Un résultat intéressant obtenu dans le cadre des analyses XPS in-situ lors du recuit sous ultra-vide est la 
modification de la composition de l’oxyde dans les premiers instants d’oxydation. En effet, l’analyse de 
l’oxyde natif à température ambiante a montré que celui -ci était composé d’un oxyde externe riche en 
fer (Chapitre3- Figure 66). Il a ensuite été observé une modification de cette composition sans apport 
d’oxygène dans les premiers instants : l’oxyde de fer se réduit pour former préférentiellement un oxyde 
de chrome.  
Afin de vérifier si ce scénario est thermodynamiquement possible, des calculs de l’enthalpie libre de 
formation des oxydes de chrome, silicium et manganèse à partir de la réaction de réduction de l’oxyde 
de fer ont été effectués. Le ΔG0 de chaque réaction a été déterminé via le logiciel HSC Chemistry 5. Les 2 
formes de l’oxyde de fer stables pour cette gamme de température ont été considérées. Les calculs de 
ΔG ont été réalisés en considérant l’activité métallique des éléments égaux à leur fraction atomique dans 
l’alliage. La Figure 127 présente les différentes valeurs de ΔG en fonction de la température pour les 
différentes réactions.  
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Figure 127 : Diagramme d’Ellingham de réduction des oxydes de fer par Si, Cr et Mn réalisé à partir des données du logiciel 
HSC Chemistry 5 
On remarque que tous les ΔG associés à la réaction de réduction d’un oxyde de fer par un métal plus 
noble sont négatifs. Ceci signifie que ces réactions sont thermodynamiquement possibles pour cette 
gamme de température. Par ailleurs, ce phénomène d’oxydation d’un élément noble par réduction d’un 
oxyde avait déjà été observé par M. Es-Souni et A. Mosser [62]. Ils avaient mis en évidence par analyses 
XPS la réduction de l’oxyde de fer et l’oxydation du silicium lors de la chauffe à 450°C sous vide de l’acier 
Fe-6at%Si.  
Ainsi, comme les résultats XPS ont montré que des modifications au sein de l’oxyde peuvent avoir lieu 
lorsque celui-ci est fin, nous considèrerons l’existence d’une épaisseur critique d’oxyde en dessous de 
laquelle des modifications chimiques au sein de l’oxyde peuvent se produire . Au-delà de cette 
épaisseur, la nature de l’oxyde est définie et ne peut plus évoluer (composition chimique , 
cristallographie, etc) : ses propriétés telles que sa cinétique de croissance sont alors définies.  
A cette épaisseur critique d’oxyde (            est assimilée un volume critique d’oxyde (            
définie par :  
                      
Avec :  
          : volume critique d’oxyde (nm3) 
          : épaisseur critique d’oxyde (nm)  
S : surface de l’échantillon (nm2) 
3.2 Présentation du modèle 
Le mécanisme proposé a pour objectif de rendre compte de la nature de l’oxyde formé dès les instants 
initiaux d’oxydation.  
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L’analyse de la phase gazeuse lors des essais d’oxydation a permis d’identifier la température de début 
de réaction. Il semblerait que celle-ci soit d’environ 220°C. Pour le modèle, nous considèrerons que la 
réaction d’oxydation (par apport d’oxygène) commence à 220°C. 
Par ailleurs, l’étude XPS a permis de mettre en évidence une réactivité de surface d’O 2 très supérieure à 
celle de CO2 dans les premiers instants d’oxydation. Nous considèrerons donc qu’O2 est responsable de 
l’édification des premières couches et que le CO2 est inerte dans ces premiers instants d’oxydation. 
Dans une première approximation, il sera supposé que tout l’oxygène entrant en contact avec la 
surface se dissocie pour réagir avec celle-ci.  
Comme il a été observé par XPS que l’oxygène réagit préférentiellement avec le chrome puis avec le fer 
et qu’une étude thermodynamique permet d’expliquer ce résultat ( Figure 126), nous considèrerons 
donc que l’oxygène dissocié réagit préférentiellement avec le chrome puis avec le fer.  
Enfin il sera supposé que les modifications de composition chimique au sein de l’oxyde peuvent avoir 
lieu en dessous de l’épaisseur critique d’oxyde qui sera supposé par la suite égale à 5 nm. Dans cette 
étude l’épaisseur de l’oxyde natif sera négligée. Nous ne considèrerons que l’apport d’oxygène 
provenant de la phase gazeuse.  
Il est alors proposé que la teneur en chrome de l’oxyde dépende de deux paramètres principaux  : les 
quantités d’oxygène et de chrome disponibles dans ce volume critique d’oxyde.  
 La quantité d’oxygène présente dans le volume critique  (NO
V) est déterminée à partir de la 
quantité d’oxygène dissociée en surface  ; 
 La quantité de chrome présente dans le volume critique (NCr
V) est déterminée à partir de la loi de 
Fick traduisant la diffusion du chrome de la matrice vers la surface. 
Quand O2 se dissocie en surface, il réagit préférentiellement avec le chrome disponible en surface.  
Si la quantité d’oxygène présente dans le volume critique est supérieure à celle du chrome présent dans 
ce même volume (à un rapport stœchiométrique près) alors le fer sera également oxydé et participera à 
l’édification de la couche d’oxyde.  









V sont des quantités définies pour la formation de l’oxyde critique supposé d’épaisseur 5nm, 
c’est-à-dire pour un Δt d’exposition compris entre 220°C et le temps nécessaire à la formation de 
l’épaisseur critique d’oxyde. La température de 220°C correspond à la température à partir de laquelle  la 
consommation d’O2 par le matériau est visible par la sonde à oxygène mais également celle à partir de 
laquelle les modifications de compositions chimiques par analyses XPS ont pu être identifiées. A partir de 
cette température, la dissociation d’O2 et la diffusion de Cr sont supposées non négligeables. Cette 
notion de temps d’accumulation avant réaction est nécessaire pour expliquer l’enrichissement en 
chrome observé lors de l’augmentation de la vitesse de la rampe thermique.  
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3.3 Démarche suivie 
Afin de valider le mécanisme proposé, une étude quantitative des espèces mises en jeu a été menée et 
comparée aux résultats expérimentaux. Pour le calcul, nous considèrerons les quantités cumulées dans 
un volume correspondant à une épaisseur de 5nm d’oxyde correspondant à l’épaisseur critique en 
dessous de laquelle  des modifications chimiques au sein de l’oxyde peuvent se produire.  
Nous verrons tout d’abord une quantification de l’oxygène présent dans ce volume, puis nous 
proposerons un modèle permettant de quantif ier le chrome présent  dans ce même volume.  
Afin de déterminer ces quantités volumiques, nous considèrerons dans un premier temps les quantités 
surfaciques et nous supposerons cet apport identique sur chaque monocouche jusqu’à 5 nm d’épaisseur. 
Une monocouche sera supposée égale à 0,4 nm d’épaisseur [63].   
Les quantités d’oxygène et de chrome présentes dans le volume défini s seront alors comparées afin de 
voir si la valeur des ratios NCr/NO correspond à la nature des oxydes formés et si leurs évolutions en 
fonction des paramètres d’essais vont dans le même sens que les résultats expérimentaux.  
4 Apport d’oxygène en surface 
4.1 Rappels des différentes étapes 
L’apport d’oxygène en surface se produit en différentes étapes. Dans un premier temps, les molécules 
d’oxygène entrent en contact avec la surface puis selon la nature du choc, les molécules présentent 
différents comportements [64]:  
 Soit elles rebondissent de manière élastique ou inélastique sur la surface. Ce phénomène est 
appelé « scattering » ; 
 Soit elles entrent en collision avec la surface et perdent assez d’énergie pour rester sur celle -ci. Il 
s’agit alors du « trapping » ; 
 Soit elles entrent en collision avec la surface, perdent assez d’énergie pour rester sur celle -ci et 
forment une liaison avec la surface.  Ce phénomène est appelé « sticking ». 
La figure suivante présente un schéma de différents procédés se produisant lorsqu’un e molécule entre 
en contact avec une surface solide.  
 
Figure 128 : Schéma de différents procédés se produisant lorsqu’une molécule entre en contact avec une surface solide  
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On remarque donc qu’en toute rigueur tous les chocs ne contribuent pas à un apport d’oxygène « liant » 
en surface. Cet apport dépend de la probabilité de collage « sticking » définit par :  
     
                                
                     
 
Dans le dernier cas, on dira que la molécule s’adsorbe sur la surface. Elle peut alors se dissocier à la 
surface du métal.  
Une fois dissocié, l’oxygène peut réagir avec les éléments métalliques et former les premiers germes 
d’oxydes. La croissance spatiale des germes permet alors la formation d’un oxyde sur toute la surface. La 
couche d’oxyde croit ensuite par diffusion des ions (cations métalliques et/ou anions oxydants) à travers 
la couche d’oxyde.  
Nous allons considérer à présent différentes configurations permettant d’exprimer le nombre de chocs 
d’O2 sur une surface : 
 La théorie des gaz pour les chocs sous ultra-vide (essai XPS in-situ); 
 Le flux d’oxygène maximal par flux d’O2 sans considérer l’hydrodynamique du système  ; 
 Le flux d’oxygène maximal par flux d’O2 en considérant l’hydrodynamique du système.  
Les deux dernières grandeurs permettent d’évaluer le flux d’oxygène en gaz dilué (essais de corrosion).  
4.2 Théorie cinétique des gaz 
4.2.1 Présentation 
Il est possible d’estimer le flux de particules d’un gaz idéal sur une surface plane par unité d’aire par la 
relation suivante :  
   
 
        
    
Avec : Γ= flux de particules (particules.m-2.s-1) 
m= masse de la particule (kg) 
kB= constante de Boltzmann (R/NA)= 1,38*10
-23J.K-1 
T = température (K) 
P= pression (Pa) 
Cette expression, plus connue sous le nom d’équation de Knudsen, est liée à la théorie de la cinétique 
moléculaire et des phénomènes à basses pression dans les gaz [65].  
Le tableau suivant présente la démonstration de la formule :  
Le flux de particules d’un gaz idéal sur une surface plane par unité d’aire s’exprime par  :  
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Avec : Γ= flux de particules (particules.m-2.s-1) 
n=densité de particules (particules.m-3) 
Ѵ= vitesse moyenne des particules (m.s-1) 
 
Ce flux est directement proportionnel à la densité d’une particule, soit  : 
    (
    
     
)
   
 
Avec : Γ= flux de particules (particules.m-2.s-1) 
n=densité de particules (particules.m-3) 
kB= constante de Boltzmann (R/NA)= 1,38*10
-23J.K-1 
T= température (K) 
m= masse de la particule (kg) 
 
 




                          (Eq. 14) 
Avec : P= pression (Pa) 
Et l’énergie totale d’une molécule par :  
  





     (Eq. 15) 
Avec : E= énergie (J) 




          
          
  
 
    
 
On en déduit finalement l’expression de Knudsen du flux de particules sur une surface plane : 
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On peut noter que cette formule est applicable pour les gaz à basse pression. Ainsi, elle est directement 
applicable pour quantifier les espèces mises en jeu lors des essais d’oxydation in situ réalisés dans la 
chambre XPS (Chapitre3-partie 3.4). (Cette formule n’est à priori  pas adaptée à la quantification pour les 
essais réalisés à pression atmosphérique ou à 250 bars sous flux de gaz. Pour cela nous utiliserons une 
autre loi qui fait l’objet de la partie 4.4). 
4.2.2 Quantification 
4.2.2.1 Effet de la température 
Une simple analyse de la formule permet d’affirmer que le flux de particules impactant la su rface 
diminue lorsque la température augmente. Afin d’avoir des ordres de grandeurs des nombres de chocs, 




25 220 550 
Γ= flux de particules 
(particules.m-2.s-1) 
2,689*1015 2,091*1015 1,618*1015 
Γ= flux de particules 
(particules.cm-2.s-1) 
2,689*1011 2,091*1011 1,618*1011 
Tableau 17 : Nombre de chocs d’O2 avec la surface dans 10
-9 mbar en fonction de la température 
Les résultats montrent que dans l’environnement d’une chambre XPS (10-9 mbar),  le nombre de chocs 
impactant la surface par unité d’aire et de temps est d’environ 1011 particules.cm-2.s-1.  
Par ailleurs, on peut noter une très légère diminution du nombre de chocs avec l’augmentation de la 
température.  
4.2.2.2 Effet de la pression 
Des calculs du nombre de choc à température ambiante pour différentes pressions ont été effectués et 





Γ= flux de particules 
(particules.cm-2.s-1) 
2,689*1011 2,689*1015 
Tableau 18 : Nombre de chocs d’O2 avec la surface à 25°C en fonction de la pression partielle d’oxygène  
Les résultats montrent que la pression partielle en oxygène a un impact important sur le nombre de 
chocs puisque celui-ci passe de 1011 à 1015  particules.cm-2.s-1 entre 10-9 mbar et 10-5 mbar. Ces pressions 
totales ont été utilisées lors des campagnes d’oxydation in situ par XPS réalisées sous O 2. Il apparait 
clairement que l’augmentation de la teneur en O2 a un impact significatif sur le nombre de chocs d’O2 
avec la surface. 
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4.2.2.3 Effet de la nature de l’espèce gazeuse 
Des calculs du nombre de choc à température ambiante et pour différentes espèces gazeuses ont été 
effectués et sont présentés dans le Tableau 19. 
Température : 25°C 
Pression : 10-5mbar 
Espèce 
O2 CO2 
Γ= flux de particules 
(particules.cm-2.s-1) 
2,689*1015 2,301*1015 
Tableau 19 : Nombre de chocs de l’espèce gazeuse avec la surface à 25°C et 10
-5
mbar en fonction de sa nature 
Les résultats montrent que le nombre de chocs diffère selon la nature de l’espèce présente dans la phase 
gazeuse. Cette différence s’explique essentiellement par la masse de la molécule considérée. Plus sa 
masse va être grande et moins la particule sera rapide. Il en résultera ainsi une diminution du nombre de 
chocs avec la surface.  
Ainsi, placés dans des conditions de température et de pression similaire, le nombre de chocs d’O 2 sur la 
surface est légèrement supérieur à celui de CO2 avec la surface. La faible différence du nombre de choc 
entre les deux molécules avec la surface n’est pas suffisante pour expliquer les comportements observés 
sous O2 et sous CO2, où il a été mis en évidence une croissance d’oxyde importante sous O2 ainsi qu’une 
absence de croissance d’oxyde sous CO2.  
4.3 Système gaz dilué sous flux 
Il est possible de calculer la quantité d’oxygène totale mise en jeu lors de l’essai. Dans tous les cas 
l’apport d’O2 en surface sera inférieur à cette valeur.   
Calcul du débit total d’oxygène provenant d’O2 impuretés présentes dans la phase gazeuse : 
Hypothèses :  
 J gaz : débit du  gaz : 40L/h 
 Vm : volume molaire du gaz : 24 L/mol 
 X(O2) : fraction d’O2 impuretés présentes dans CO2
 
J(O)=2*NA* J gaz/Vm*x(O2) 
Avec :  
J(O): débit total d’oxygène provenant d’O2 impuretés présentes dans la phase gazeuse (at.h
-1) 
NA: nombre d’Avogadro (6,022*10
23 mol-1) 
Calcul de la quantité totale d’oxygène total provenant d’O2 impuretés présentes dans la phase gazeuse 
lors de la rampe thermique : 
N(O)rampe= J(O)*t 
Avec :  
N(O)rampe: quantité totale d’oxygène provenant d’O2 impuretés lors de la rampe thermique (at)
 
t: temps d’exposition associé à la rampe thermique (h)  
En supposant un nombre de site d’adsorption d’oxygène égale au nombre de site  métallique en surface 
de l’acier Fe-12Cr, on peut écrire: 
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       =        
Avec :  
        : concentration surfacique d’atomes d’oxygène (at.cm
-2) 
        : concentration surfacique d’atomes métalliques à la surface de Fe-12Cr (at.cm
-2) 
Et : 
                  
       =
        
        
           (Eq. 16) 
Avec : 
       : concentration volumique d’atomes métalliques dans Fe-12Cr (8,33*1022 at.cm-3) 
a : paramètre de maille (~0,4 nm) 
         : masse volumique de l’acier Fe-12Cr (7,9 g.cm
-3) 
         : masse molaire de l’acier Fe-12Cr (57,4 g.mol
-1) 
d’où : 
         3,3*1015 at.cm-2 
Le Tableau 20 présente l’épaisseur de la couche d’oxyde estimé par le modèle en considérant une 
consommation totale d’O2 lors de la rampe thermique entre 220°C et 550°C (à la chauffe et au 












70 μbar d’O2 1,41*10
20 7,72*1020 2,34*105 93600 60 
1 μbar d’O2 2,01*10
18 1,1*1019 3346 1338 40 
Tableau 20 : Comparaison des épaisseurs de couches d’oxyde estimées en considérant la consommation totale d’O2 et 
épaisseurs déterminées expérimentalement 
Ainsi, en considérant l’ensemble des 70 μbar d’O2 présents dans la phase gazeuse lors de l’essai, 
l’épaisseur de la couche d’oxyde suite à la rampe thermique de 2°C/min pe ut être estimée à 93600 nm, 
ce qui est très supérieur à l’épaisseur mesurée qui est de 60 nm. De la même manière, l’épaisseur 
estimée suite à une exposition sous 1 μbar d’O2 en considérant sa consommation totale est de 1338 nm 
alors que celle-ci avait été mesurée à 40 nm. 
Ainsi, ce résultat montre qu’une très faible quantité d’O2 initialement présente dans la phase gazeuse est 
réellement mise en jeu lors de l’oxydation.  
Il est donc fort probable que ce calcul ne permette pas de quantifier le nombre de choc réel d’O2 avec la 
surface car le modèle ne prend pas en considération l’hydrodynamique du système. En effet, même si la 
molécule de CO2 ne contribue pas à l’édification de la couche d’oxyde, il est fort probable que sa 
présence dans le milieu gazeux influence le nombre de chocs d’O2 avec la surface. Ceci signifie que 
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l’hydrodynamique du système doit être considérée dans la détermination du nombre de choc d’O 2 avec 
la surface. 
4.4 Hydrodynamique d’un système de gaz dilué sous flux 
4.4.1 Présentation 
Dans le cas d’un mélange gazeux (composés des espèces A et B) sous flux, il est possible d’estimer le 
nombre de chocs impactant la surface en faisant l’hypothèse d’un gaz dilué. On considère ainsi que 
l’espèce oxydante (A) est diluée dans un gaz inerte (B) et l’on détermine alors le nombre de chocs relatif 
à l’espèce oxydante impactant la surface. Dans notre cas, il sera supposé qu’O2 est l’espèce oxydante et 
que celle-ci est diluée dans CO2 considéré comme un gaz inerte.  
La Figure 129 présente une image de la configuration :  
 
Figure 129 : Schéma de la configuration d’un essai sous gaz dilué 
 Il est possible d’estimer le flux de particules d’un gaz dilué sur une surface plane par unité d’aire par la 






Avec :  
Γ= flux de particules (particules.m-2.s-1) 
NA=Nombre d’Avogadro (6,022*10
23 mol-1) 
ρ=masse volumique (g.cm-3) 
T=température (K) 
MWA=masse molaire moléculaire de A (g.mol
-1) 
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P= pression totale (atm) 
ΩD,AB= Intégrale des collisions(Ø)  [67] 
σAB= Paramètre de Lennard-Jones associé au mélange des espèces A et B (Å) [67] 
ηg = viscosité dynamique (g.cm
-3) 
Ѵ= vitesse linéaire (cm.s-1) 
L : Longueur de l’échantillon dans le sens du flux (cm)  
R= constante des gaz parfait (8,31 J.K-1.mol-1) 
P0= pO2 dans le gaz (Pa) 
pi = pO2 à la surface du matériau (Pa) 
La détermination du flux de particules nécessite la connaissance des paramètres suivants :  
Expression de la viscosité cinématique :  
   
                  
      
 
Avec : 
ηg= viscosité cinématique (cm
2.s-1) 
Ω= Intégrale des collisions(Ø) [67] 
σ= Paramètre de Lennard-Jones (Å) [67] 
M= masse molaire (g.mol-1) 
T= température (K) 
ρ= masse volumique (g.cm-3) 
Expression de σ:  
    
 
 
        
Avec : 
σA,B= Paramètre de Lennard-Jones associé au mélange des espèces A et B (Å) [67] 
σA= Paramètre de Lennard-Jones associé à l’espèce A (Å) [67] 
σB= Paramètre de Lennard-Jones associé à l’espèce B (Å) [67] 
 








   
 








 = Paramètre de Lennard-Jones associé à l’espèce A (°K) [67] 
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4.4.2 Quantification 
4.4.2.1 Effet de la température et de la nature de l’espèce gazeuse 
S’il était facile de déterminer par simple observation de l’équation de Knudsen l’effet de la température 
et de la nature du gaz principal sur le nombre de chocs, ce n’est pas le cas dans le cas d’un système de 
gaz dilué. En effet, comme le montre la Figure 130 plusieurs paramètres dépendent de la température 
(entourés en rouge) et de la nature du gaz (entourés en vert).  
 
Figure 130 : Expression du flux de particule sur une surface dans le cas d’un gaz dilué avec en rouge les paramètres dépendant 
de la température et en vert les paramètres qui dépendent de la nature des espèces chimiques  
Afin de déterminer l’influence du gaz principal sur le nombre de chocs, il a été considéré deux mélanges 
gazeux : le premier composé de 1 μbar de O2 dilué dans du CO2 et le second composé de 1 μbar de O2 
dilué dans de l’hélium. Ces mélanges sont similaires à ceux utilisés lors des essais de corrosion pré sentés 
dans le chapitre 3.  
Ces calculs ont été réalisés pour différentes température afin de mettre en évidence l’influence de ce 
paramètre.  
Les résultats sont présentés dans le Tableau 21. 
 Γ= flux de particules (particules.cm-2.s-1) 
Température 25 220 550 
1μbar de O2 dans du CO2 3,8*10
12 3,9*1012 4*1012 
1μbar d’O2 dans He 1,08*10
13 1,03*1013 1,04*1013 




On remarque que la température a peu d’effet sur le nombre de chocs des particules d’O 2 avec la 
surface. 
Par ailleurs, on remarque que le nombre de chocs d’O2 avec la surface dans le mélange He + 1 μbar de O2 
est un ordre de grandeur supérieur à celui dans le mélange CO2 + 1 μbar d’O2. Ce résultat s’explique par 
l’encombrement sphérique de la molécule de CO2 par rapport à celui de l’atome d’hélium : la molécule 
d’O2 a donc plus de chance d’entrer en contact avec la surface de l’échantillon dans un environnement 
contenant de l’hélium que dans un environnement composé de CO2. Il en résulte ainsi une diminution de 
la probabilité de rencontrer la surface.  
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On peut remarquer que si la théorie des gaz dilués prend en considération la nature du gaz de dilution 
pour la détermination du nombre de chocs, elle néglige le nombre de site en surface qui pourrait être 
occupé par le gaz principal en cas d’adsorption. Cette remarque sera discutée par la suite. 
 
4.4.2.2 Epaisseur de la couche d’oxyde à la fin de la rampe thermique 
Comme précédemment, il est possible d’estimer à partir de calcul du nombre de choc dans un système 
de gaz dilué, l’épaisseur de l’oxyde à la fin de la rampe thermique. Pour cela il a été considéré une 
consommation d’O2 à partir de 220°C lors de la rampe thermique à 2°C/min jusqu’à 550°C (à la chauffe et 
au refroidissement), un nombre de site d’adsorption d’O2 égal à la densité surfacique d’atome de l’alliage 
Fe-12Cr, soit 3,3*1015 at.cm-2 (Eq.16) ainsi qu’une épaisseur de monocouche égale à 0,4nm. Les résultats 












70 μbar d’O2 8,24*10
28 2500 1000 60 
1 μbar d’O2 1,18*10
17 35,72 14 40 
Tableau 22 : Comparaison des épaisseurs de couches d’oxyde estimées en considérant la consommation d’O2 par 
l’hydrodynamique d’un gaz dilué sous flux  avec un nombre de site d’adsorption de 3,3*1015 at.cm-2 et épaisseurs 
déterminées expérimentalement 
On remarque que les épaisseurs des oxydes estimés en considérant le modèle d’un gaz dilué sous flux 
sont beaucoup plus faibles que celles déterminées en considérant la quantité totale d’O 2 qui réagit 
(Tableau 20). De plus, on remarque que l’épaisseur de l’oxyde estimée par le modèle gaz dilué sous flux  
contenant 70 μbar d’O2 est de 1000 nm, ce qui est très supérieur à l’épaisseur mesurée qui était de 
60nm. 
Cependant on remarque que celle calculée pour un environnement contenant 1 μbar d’O2 est de 14 nm, 
ce qui est proche de l’épaisseur déterminée expérimentalement qui était de 40 nm. Afin de s’approcher 
de l’épaisseur réelle mesurée, il a été choisi de modifier le nombre de site d’adsorption d’O 2 en surface. 
Ainsi, il a été supposé que le nombre de site d’adsorption d’O 2 est inférieur à la densité surfacique 
d’atome de l’acier Fe-12Cr. Le Tableau 23 présente le résultat des calculs en considérant le nombre de 













70 μbar d’O2 4,12*10
18 *2 6874 2750 60 
1 μbar d’O2 5,89*10
16*2 98 39 40 
Tableau 23 : Comparaison des épaisseurs de couches d’oxyde estimées en considérant la consommation d’O2 par 
l’hydrodynamique d’un gaz dilué sous flux  avec un nombre de site d’adsorption de 1,2*1015 at.cm-2 et épaisseurs 
déterminées expérimentalement 
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L’hypothèse d’un nombre de site d’adsorption d’O2 égal à 1,2*10
15 at.cm-2 permet ainsi d’expliquer 
l’épaisseur de la couche d’oxyde formée sous 1 μbar d’O2 puisque le modèle et la détermination 
expérimentale estiment l’épaisseur de l’oxyde à 40 nm. Cependant on remarque que cette hypothèse ne 
permet pas d’expliquer l’épaisseur de l’oxyde formé sous 70 μbar d’O2 puisque le modèle prédit une 
épaisseur de 2750 nm alors qu’il a été observé un oxyde de 60 nm. Cet écart pourrait s’expliquer par le 
fait que la croissance de l’oxyde lors de l’essai sous 70 μbar d’O2 ne soit pas limitée par l’apport 
d’oxygène comme c’est le cas pour l’essai sous 1 μbar d’O2. En effet, dans ce dernier cas, la mesure d’O2 
par la sonde montre une consommation totale de l’oxygène (chapitre3-Figure 61). Dans l’essai sous 70 
μbar d’O2, il est probable que la croissance soit limitée par un autre processus (diffusion dans l’oxyde 
et/ou réaction d’interface). Par conséquent seule une faible proportion d’O2 apportée réagirait.  
Pour la suite, nous considèrerons la théorie des gaz dilués pour estimer l’apport en O 2, un nombre de site 
d’adsorption d’O2 de 1,2*10
15at.cm-2 ainsi qu’une épaisseur critique d’oxyde de 5 nm. De plus, la 
présence de l’oxyde natif sera négligée. 
4.5 Comparaison des deux théories 
4.5.1 Extrapolation de la formule de Knudsen à pression atmosphérique 
Afin de déterminer la différence du  nombre de choc d’O2 avec la surface estimée par la théorie de 
Knudsen et celle d’un système gaz dilué, le calcul du nombre de chocs dans un mélange CO 2 contenant   
1 μbar d’O2 a été réalisé en considérant ces deux dernières théories.  
Système : 1 μbar d’O2 
dans CO2, 25°C 
Théorie de Knudsen Théorie de gaz dilué 
Γ= flux de particules 
(particules.cm-2.s-1) 
5,4*1017 3,7*1012 
Tableau 24 : Nombre de chocs d’O2 avec la surface dans un mélange de CO2 contenant 1μbar d’O2 à  25°C en fonction des 
théories de Knudsen et du transfert de masse dans un gaz dilué (ν=0,2cm*s-1) 
On remarque que le nombre de chocs estimé par les deux théories diffère très fortement. Ainsi, pour 
une même teneur en O2 dans la phase gazeuse, O2 dans un gaz dilué a une probabilité 10
5 fois plus faible 
de s’adsorber à la surface que sous ultra-vide (Tableau 24). C’est pourquoi il est important de bien 
formuler le flux d’O2 selon la configuration donnée. 
4.5.2 Comparaison des essais sous ultra-vide et sous gaz dilué 
Dans le chapitre précédent, les résultats expérimentaux obtenus dans un mélange de CO 2 contenant O2 
impuretés à pression atmosphérique et ceux obtenus dans la chambre d’oxydation in situ par XPS on t 
été comparés.  
Ainsi, la nature de la couche d’oxyde obtenue dans du CO2 contenant 1 μbar d’O2 à pression 
atmosphérique est identique à celle obtenue en chambre XPS sous ultra-vide (assimilé à PO2 = 10
-9 
mbar). La teneur en O2 est pourtant nettement plus faible en chambre XPS (facteur 10
7). 
Afin de comprendre pourquoi les résultats expérimentaux dans ces deux environnements sont similaires, 
un calcul du nombre de chocs d’O2 sur la surface a été réalisé. Les calculs relatifs aux essais de la 
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chambre XPS ont été réalisés en considérant l’équation de Knudsen alors que ceux relatifs aux essais 
menés à pression atmosphérique sous flux de CO2 contenant O2 impuretés ont été réalisés en 
considérant les transferts de masse dans un gaz di lué. Les résultats sont présentés dans le Tableau 25.  
Température25°C Théorie Knudsen Gaz dilué 












Γ= flux de particules 
(particules.cm-2.s-1) 
2,69*1011 2,69*1015 2,3*1015 3,7*1012 1,08*1013 2,6*1014 
Tableau 25 : Nombre de chocs d’O2 avec la surface pour différents essais d’oxydation présenté dans le chapitre3  
On remarque de manière assez surprenante que le nombre de chocs entre O 2 et la surface est proche 
dans 10-9 mbar d’O2 et dans CO2 contenant 1 μbar d’O2. Dans les deux cas, ce nombre est relativement 
faible (~1011 à 1012 particules.cm-2.s-1).  Ceci pourrait expliquer le comportement similaire observé lors de 
ces deux essais. En effet, dans les deux cas la formation d’un oxyde riche en chrome à la surface de 
l’acier a été constatée (Figure 46 et Figure 79).  
De plus, on remarque que le nombre de chocs dans 10-5 mbar d’O2 et dans CO2 contenant 70 μbar d’O2 
est beaucoup plus important. Ceci pourrait également expliquer le comportement différent observé avec  
la formation dans ces 2 essais d’un oxyde riche en fer (Figure 39 et Figure 82). 
Un autre résultat intéressant est de constater un nombre de chocs similaire entre CO2 et O2 à 10
-5 mbar. 
On pourrait s’attendre à former des oxydes similaires. Or ce n’est pas le cas. En effet, il a été observé  la 
croissance d’un oxyde de fer à la surface de l’acier Fe -12Cr exposé à 10-5 mbar d’O2 (Figure 82 et Figure 
83) alors que sous 10-5 mbar de CO2 aucune croissance d’oxyde n’a été observée (Figure 86 et Figure 87). 
Ce résultat met clairement en évidence l’existence d’un paramètre lié à la vitesse de dissociation des 
molécules. Il semblerait donc que la vitesse de dissociation d’O2 sur la surface soit supérieure à celle de 
CO2 sur la surface.  
4.6 Application au modèle des premiers instants d’oxydation 
Comme de nombreux auteurs, nous allons assimiler le nombre de choc d’ O2 avec la surface avec la 
quantité d’oxygène dissociée en surface. Ceci signifie que la quantité d’oxygène disponible en surface 
sera directement reliée au nombre de chocs de O2 avec la surface par la relation suivante :  
NO= 2*Γ 
(2*O sont disponibles en surface suite à un choc d’O2 avec la surface) 
Nous allons considérer à partir de 220°C, le temps nécessaire Δt à la formation de l’oxyde critique de       
5 nm d’épaisseur et par ΔT la température associée à la formation de cette épaisseur d’oxyde. Les calculs 
seront effectués pour des surfaces exposées à deux environneme nts : le premier composé de CO2 
contenant 1 μbar d’O2 et le second composé du mélange de CO2 contenant 70 μbar d’O2.  
Afin de rendre compte de la variation de température, le temps a été discrétisé et la température 
considérée comme fixe pour chaque Δt. La quantité d’oxygène cumulée en surface pour chaque tranche 
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de Δt a été alors calculée. La quantité totale d’oxygène cumulée correspond alors à la somme des 
quantités calculées pour chaque tranche de Δt comprises entre ces températures.  
Par ailleurs, pour pouvoir comparer les deux rampes thermiques, la discrétisation a été effectuée de 
façon à avoir le même nombre de tranches. Pour cela le paramètre Δt a été associé à un même ΔT. Ceci 
permet de déterminer ensuite la quantité totale d’oxygène en sommant  le même nombre de tranches 
quelle que soit la vitesse de la rampe thermique.  
La Figure 131 présente le principe de discrétisation utilisé pour les calculs :  
 
Figure 131 : Principe de discrétisation du temps utilisé pour les deux rampes thermiques 
La Figure 132-a présente le temps nécessaire au cumul de la quantité d’oxygène correspondant à la 
formation de l’oxyde critique de 5nm d’épaisseur pour une rampe à 2°C/min et 1 μbar d’O2 présent dans 
le CO2. Sur ce même graphe est également représentée la température atteinte lors de la formation de 
l’oxyde critique. La Figure 132-b présente les résultats similaires associés à une rampe de 15°C/min.  
 
Figure 132 : Temps et température nécessaire au cumul de la quantité d’oxygène correspondant à la formation d’un oxyde de 
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On remarque que la quantité d’oxygène nécessaire pour former 5 nm d’oxyde est d’environ          
1,6*1016 at.cm-2 et qu’il faut environ 2500 secondes (~ 41minutes) d’exposition quelque soit la vitesse de 
la rampe thermique considérée. En effet, nous avons vu précédemment que la température a très peu 
d’influence sur le nombre de chocs, ce qui signifie bien qu’il faut presque le même temps d’exposition 
pour les deux rampes thermiques pour cumuler une même quantité d’O2. Par ailleurs, on remarque que 
la vitesse de la rampe thermique influe très fortement sur la température lorsque l’épaisseur critique 
d’oxyde est atteinte. En effet, après 2500 secondes d’exposition la température est de 304°C dans le cas 
d’une rampe à 2°C/min alors que pour la rampe à 15°C/min, la température a atteint 550°C et est de 
246°C suite au refroidissement.  
La Figure 133-a présente le temps nécessaire au cumul de la quantité d’oxygène correspondant à la 
formation d’un oxyde de 5nm d’épaisseur pour une rampe à 2°C/min et 70 μbar d’O2 présent dans le 
CO2. En Figure 133-b, est présenté le résultat similaire associé à une rampe de 15°C/min.  
 
Figure 133 : Temps et température nécessaire au cumul de la quantité d’oxygène correspondant à la formation d’un oxyde de 
5nm pour une exposition sous CO2 contenant 70 μbar d’O2 et a) une rampe à 2°C/min et b) une rampe à 15°C/min 
On remarque que le temps d’exposition nécessaire à la formation d’un oxyde de 5nm d’épaisseur dans le 
cas d’un mélange composé de CO2 contenant 70 μbar d’O2 est d’environ 36 secondes, ce qui est 
beaucoup plus faible que celui déterminé dans le cas du mélange ne contenant que 1 μbar d’O2 qui était 
de 2500 secondes. 
Comme précédemment, les résultats montrent que l’augmentation de la vitesse de la rampe thermique 
contribue à l’augmentation de la température d’exposition nécessaire à la formation d’un oxyde de 5nm 
d’épaisseur. En effet, la température atteinte après 36 secondes d’exposition est de 221,2°C dans le cas 
de la rampe à 2°C/min alors qu’elle est de 229°C  pour celle à 15°C/min . Néanmoins, cet écart reste 
mesuré. 
a) b) 
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5 Apport de chrome en surface 
5.1 Modèle suivi pour le calcul 
L’analyse de l’oxyde natif à température ambiante a révélé la présence d’un oxyde duplex composé d’un 
oxyde de fer en externe et d’un oxyde de chrome en interne (Figure 66). Sous l’oxyde de chrome, il peut 
être supposé la présence d’une zone de déplétion en chrome au sein de l’alliage comme il a été observé 
par Park et Spiegel. Cette distribution suggère la présence d’une force motrice pour la diffusion du 
chrome vers la surface. Ce qui est en en bon accord avec les résultats expérimentaux où il a été mis en 
évidence un fort enrichissement en chrome dès les premiers instants d’oxydati on.  
Le calcul de la quantité de chrome disponible en surface peut se faire en considérant le modèle de 
diffusion dans un solide semi-infini.  
 
Figure 134 : Schéma du modèle utilisé pour les calculs de diffusions du chrome vers la surface 
Nous considèrerons les hypothèses suivantes :  
 La quantité de chrome disponible à l’interface métal/oxyde à l’instant initial est nulle  
 La quantité de chrome disponible dans la matrice est homogène et fonction de sa composition  
 La diffusion de Cr dans l’oxyde est très rapide (car oxyde fin), ce qui suggère qu’une fois le 
chrome arrivé à l’interface métal-oxyde, il réagit instantanément dans le volume critique d’oxyde 
pour modifier la composition de cet oxyde.  
Dans le cas où la teneur en chrome à l ’interface métal/oxyde est nulle à l’instant initial, on peut alors 
estimer la quantité totale de chrome qui diffuse pendant le temps t par l’expression issue de la diffusion 
dans un solide semi-infini [68] :  




   




        
     
√ 
√   
   
  
Avec : 
NSCr : quantité de chrome disponible en surface (N0.cm
-2) 
   
   
 : coefficient de diffusion apparent de Cr (cm.s-1) 
t : temps d’exposition (s) 
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NV,matriceCr : quantité de chrome volumique (matrice) (1,05*10
22 at.cm-3) 
Avec   
   
 défini à partir de l’équation de Hart [68]:  
   
   
 =        
      
   
 
Avec : 
f : fraction de court-circuit (joint de grains) 
   
  : coefficient de diffusion volumique du chrome dans la ferrite (cm.s-1) 
   
   






   
 =          
       
      cm2.s-1 [69]         (Eq. 17) 
   
   
=            
       
      cm2.s-1  [69](Eq. 18) 
Avec : 
δ: largeur des joints de grains (5*10-10 m) 
d : diamètre d’un grain 
R : constante des gaz parfait (8,31 J.K-1.mol-1) 
T : température (K) 
D’où : 
         √(        
      
   
)         
5.2 Application au modèle des premiers instants d’oxydation 
Le calcul des quantités de chrome cumulées à l’interface métal-oxyde a été réalisé en discrétisant le 
temps de la même manière que précédemment pour la détermination de la quantité d’oxygène ( Figure 
131). De plus, les coefficients D0 et Q utilisés pour les calculs ont été pris égaux à ceux utilisés par Tökei 
[41] dans le cas de l’étude de la diffusion du chrome en surface d’un acier Fe -9Cr-1Mo. Dans un premier 
temps le coefficient de diffusion du chrome en volume a été considéré (Eq.17) [69]. Les résultats sont 
présentés sur la Figure 135. 
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Figure 135 : Quantité de chrome cumulée à l’interface métal-oxyde lors de la formation de l’oxyde de 5nm dans a) 70μbar 
d’O2 et b) 1μbar d’O2 pour des rampes thermique de 2°C/min et 15°C/min, en considérant : D0 = 1500  cm
2.s-1 et Q = 301*103 
J.mol-1 
La Figure 135-a présente  les quantités de chrome cumulées en surface lors de la formation de l’oxyde de 
5nm dans le CO2 contenant 70 μbar d’O2 pour les deux vitesses de rampes thermiques considérées. Nous 
avions vu précédemment qu’il fallait 36 secondes d’exposition pour former un tel oxyde. Les 
températures atteintes sont alors de 221,2°C pour une rampe de 2°C/min et  229°C pour une rampe à 
15°C/min. Cet écart de température influe sur les quantités de chrome cumulées à l’interface métal -
oxyde qui sont respectivement de 2,1*109 at.cm-2 et de 7,5*109 at.cm-2. 
Ainsi, pour un temps d’exposition similaire de 36 secondes, l’augmentation de la vitesse  de la rampe 
thermique contribue à l’augmentation de la quantité de chrome cumulée en surface d’un facteur 
d’environ 3,5.  
Ce résultat est plus marquant sur la Figure 135-b où le temps d’exposition nécessaire à la formation de 
l’oxyde critique sous CO2 contenant 1 μbar d’O2 est de 2530 secondes. Dans ces conditions la 
température atteinte lors d’une rampe à 2°C/min est de 304°C alors qu’avec la rampe thermique de 
15°C/min, le temps de chauffage jusqu’à 550°C n’est même pas suffisant pour expliquer la formation 
d’un oxyde de 5 nm. La température de refroidissement qui justifie alors ce temps d’exposition est de 
246°C. Ce grand écart de température  a un impact significatif sur les quantités de chrome cumulées qui 
sont respectivement  de 6,0*1012 at.cm-2 et de 1,0*1017 at.cm-2. 
Pour notre modèle, nous avons considéré le temps d’accumulation associé à la formation d’un oxyde de 
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 Tps d’exposition 
nécessaire pour former 
l’oxyde de 5 nm (s) 
Gamme de température  à 
partir de 220°C (°C) 
NCr 
(at.cm-2) 
1 μbar d’O2 +2°C/min 2530 [220 ; 304] 6,0*10
12 
1 μbar d’O2 +15°C/min [220 ; 550 ; 246] 1,0*10
17 
70 μbar d’O2 +2°C/min 36 [220 ; 221,2] 2,1*10
9 
70 μbar d’O2 +15°C/min [220 ; 229] 7,5*10
9 
Tableau 26 : Quantité de chrome cumulée lors de la formation de l’oxyde de 5nm d’épaisseur selon la teneur en O2 du 
mélange gazeux et et la vitesse de la rampe thermique 
Ainsi, on remarque que l’augmentation de la vitesse de la rampe thermique contribue à l’augmentation 
de la teneur en chrome de l’oxyde de 5 nm. Par ailleurs, on note que cette augmentation est liée à la 
gamme de température d’exposition, qui est plus importante dans le cas d’une vitesse de rampe 
thermique de 15°C/min et d’une exposition sous CO2 contenant 1 μbar d’O2. Dans ces conditions, la 
quantité de chrome cumulé au sein de l’oxyde critique augmente. Il est fort probable que dans le cas 
d’un fort enrichissement en chrome (1,0*1017at.cm-2), la quantité de chrome calculée ne corresponde 
pas à la quantité de chrome réelle car le système considéré est certainement saturé en chrome. La limite 
du modèle pourrait ainsi expliquer pourquoi les quantités de chrome calculées au sein de l’oxyde sont 
très supérieures aux valeurs attendues. 
6 Ratio NCr/NO 
6.1 Influence de la pureté du gaz et de la vitesse de la rampe thermique 
On se propose à présent de faire un bilan des espèces cumulées au sein de l’oxyde de 5nm d’épaisseur, 
afin de déterminer le ratio NCr/NO caractérisant la nature de l’oxyde critique formé. Les résultats sont 
présentés dans le Tableau 27. 
 2°C/min 15°C/min 
 1 μbar O2 70 μbar O2 1 μbar O2 70 μbar O2 
NCr (at.cm
-2) 6,0*1012 2,1*109 1,0*1017 7,5*109 
NO (at.cm
-2) 1,5*1016 1,5*1016 1,5*1016 1,5*1016 
NCr/NO 4*10
-4 1,4*10-7 6,7 5*10-7  
Tableau 27 : Bilan des quantités d’oxygène et de chrome cumulées au sein de l’oxyde de 5  nm 
Les rapports NCr/NO caractérisant la surface au moment de la réaction sont très faibles. Le modèle 
présenté ne rend pas compte de la nature des oxydes formés mais il permet cependant d’expliquer les 
évolutions mises en évidence expérimentalement.   
Lors de la rampe thermique de 2°C/min, on remarque que la diminution de la quantité d’O2 présente 
dans CO2 de 70μbar à 1μbar entraine une augmentation considérable du rapport NCr/NO de ~10
-7 à ~10-4. 
Ceci signifie que dans ces conditions, l’oxyde formé sera plus riche en chrome, ce  qui est en bon accord 
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avec les résultats expérimentaux présentés dans le chapitre 3. Le même résultat est observable lors de la 
rampe thermique à 15°C/min.   
Cependant, on peut remarquer que ce modèle ne rend pas compte des oxydes similaires formés lors d e 
la rampe thermique à 2°C/min sous CO2 contenant 1μbar de O2 et lors de la rampe thermique à 15°C/min 
sous CO2 contenant 70 μbar d’O2. En effet pour ces deux essais, les rapports NCr/NO déterminés par le 
modèle sont très différents et égaux respectivement à ~10-4 et ~10-7. 
Une explication de la faible teneur en chrome calculées par le modèle pourrait être le choix du 
coefficient de diffusion du chrome dans la matrice. En effet, il a été considéré un coefficient de diffusion 
volumique pour le chrome. Cependant à basse température (~220°C), il pourrait être envisagé une 
diffusion plus rapide au niveau des courts-circuits de diffusion qui entrainerait alors une augmentation 
de la teneur en chrome au sein de l’oxyde de 5nm d’épaisseur. Considérons cette fois-ci les données de 
Tökei pour la diffusion du chrome au niveau des joints de grains d’un acier Fe -12Cr (Eq.18) [69] ainsi 
qu’une taille de grain de 50 nm (d). Cette taille de grains a été considérée de façon à représenter la 
finesse de la structure. 
Les calculs en considérant ce nouveau coefficient de diffusion de chrome, ont été effectués. Les résultats 
sont présentés dans le Tableau 28 :  
 2°C/min 15°C/min 
 1 μbar O2 70 μbar O2 1 μbar O2 70 μbar O2 
NCr (at.cm
-2) 8,5*1014 5,1*1011 4,3*1018 1,8*1012 
NO (at.cm
-2) 1,5*1016 1,5*1016 1,5*1016 1,5*1016 
NCr/NO 0,057 3,4*10
-5 286,7 1,2*10-4  
Tableau 28 : Bilan des quantités d’oxygène et de chrome cumulées au sein de l’oxyde de 5  nm en considérant le coefficient de 
diffusion du chrome à travers les joints de grains 
L’utilisation du coefficient de diffusion du chrome à travers les joints de grains dans le modèle permet 
l’augmentation des quantités de chrome présentes à l’interface métal-oxyde. Cependant ces teneurs ne 
permettent toujours pas de prédire la nature des spinelles formés. Le ratio N Cr/NO associé à la formation 
de l’oxyde sous 1 μbar d’O2 et 2°C/min est de 0,057 alors que celui de l’oxyde formé expérimentalement 
est de 0,375 (=1,5/4). Une teneur en chrome à l’interface métal-oxyde 6,6 fois supérieure à celle calculée 
permettrait de prédire la formation de ce spinelle.  
Enfin, ce modèle ne permet toujours pas de mettre en évidence l’oxyde riche en chrome formé sous CO 2 
contenant 70 μbar d’O2 sous une rampe thermique de 15°C/min. En effet, dans ce cas le ratio N Cr/NO 
n’est que de 2,5*10-4. 
Il se pourrait donc que la quantification NCr considérée ne soit toujours pas satisfaisante :  
 Soit la taille des grains mis en jeu est inférieure à 50 nm comme cela a été supposé ; 
 Soit le coefficient de diffusion du chrome apparent est sous-estimé. 
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Cette dernière hypothèse n’est pas incohérente car la diffusion du chrome à travers les joints de grains 
et dans le volume est définie pour des longues distances de diffusion alors que le modèle considère la 
diffusion de quelques nanomètres de profondeur (influence des dislocations de surface…). 
Imposons maintenant le rapport NCr/NO égal à celui associé à la formation de l’oxyde sous CO2 contenant 
1μbar d’O2 et 2°C/min (c’est-à-dire ~0,374) et regardons comment les autres rapports NCr/NO associés 
aux oxydes évoluent. Les résultats sont présentés dans le Tableau 29:  
 2°C/min 15°C/min 
 1 μbar O2 70 μbar O2 1 μbar O2 70 μbar O2 
NCr (at.cm
-2) 5,6*1015 3,3*1012 2,8*1019 1,2*1013 
NO (at.cm
-2) 1,5*1016 1,5*1016 1,5*1016 1,5*1016 
NCr/NO 0,373 2,2*10
-4 1866,7 8*10-4  
Tableau 29 : Bilan des quantités d’oxygène et de chrome cumulées au sein de l’oxyde de 5  nm en considérant le coefficient de 
diffusion du chrome à travers les joints de grains 
On remarque que les rapports NCr/NO sont plus importants que ceux établis précédemment. Par ailleurs, 
les résultats montrent que celui associé à l’essai réalisé sous CO2 contenant 70 μbar d’O2 avec une vitesse 
de rampe thermique de 2°C/min est très faible, ce qui suggère la formation d’un oxyde de fer dans les 
premiers instants. Ce résultat est en bon accord avec ceux obtenus expérimentalement puisqu’il a été 
mis en évidence, dans ce cas,  la formation de Fe3O4 en extrême surface.  
Par ailleurs, il peut être souligné que le rapport NCr/NO important obtenu dans le cas de l’essai réalisé 
sous CO2 contenant 1 μbar d’O2 avec une vitesse de rampe thermique de 15°C/min suggère la formation 
d’un oxyde de chrome, ce qui est en bon accord avec les résultats expérimentaux obtenus dans le cadre 
de préoxydation où il avait été mis en évidence la formation de Cr2O3 en surface. 
Comme précédemment, ce modèle ne permet toujours pas de rendre compte de l’oxyde riche en 
chrome mis en évidence lors de l’essai réalisé sous CO2 contenant 70 μbar d’O2 avec une vitesse de 
rampe thermique de 15°C/min. En effet, la faible valeur de NCr/NO obtenu (8*10
-4) suggère la formation 
d’un oxyde de fer, contraire au résultat expérimental.  
Maintenant que le modèle est défini, essayons à présent d’expliquer les résultats expérimentaux 
obtenus. Il a été vu que plusieurs paramètres permettent d’assurer la formation d’un oxyde protecteur. 
Nous allons prendre comme référence des paramètres expérimentaux conduisant à la formation d’un 
oxyde non protecteur et nous allons voir comment la modification de ces paramètres influent sur les 
quantités NCr et NO et sur la nature de l’oxyde formé.  
Considérons donc comme référence la formation d’un oxyde duplex  non protecteur à la surface d’un 
acier ferrito-martensitique rugueux exposé dans le CO2 contenant une forte teneur en O2 impuretés avec 
une vitesse de rampe thermique faible comme il a été observé sur la Figure 57. 
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6.1.1 Diminution de la teneur en O2 impuretés 
Si la quantité d’oxygène impuretés présente dans la phase gazeuse diminue, alors il faudra un Δt plus 
grand pour former l’épaisseur de couche d’oxyde critique. Ceci entrainera donc une augmentation de la 
température d’exposition associée à la formation de cet oxyde. 
De ce fait, la quantité de Cr cumulée dans ce volume sera plus importante par rapport à l’essai de 
référence, ce qui entrainera une augmentation du ratio NCr/NO. L’oxyde formé sera donc plus riche en 
chrome. C’est ce qui a été observé sur la Figure 58. 
6.1.2 Augmentation de la vitesse de la rampe thermique 
De plus, pour une quantité d’O2 impuretés présente dans CO2 inchangée, si la vitesse de la rampe 
thermique augmente alors la température associée au Δt nécessaire à la formation de l’oxyde critique 
augmente. Comme précédemment, ceci entrainera une augmentation de la quantité de Cr cumulée dans 
le volume d’oxyde critique par rapport à l’essai de référence, et donc à l’augmentation du ratio NCr/NO. 
L’oxyde formé sera donc plus riche en chrome, comme ce qui a été observé sur la Figure 90. 
6.2 Critiques des hypothèses 
Le ratio NCr/NO dépend de NCr et de NO et plus précisément de leurs expressions. Le travail présenté a 
consisté à définir une quantité d’oxygène présente dans un volume d’oxyde critique et à déterminer NCr 
nécessaire à la formation des oxydes mis en évidence expérimentalement.  
Un travail sur le paramètre NO aurait également pu être mené puisque de nombreuses hypothèses 
posées peuvent impacter sur ce paramètre. Les approximations faites concernaient les paramètres 
suivants :  
 Tous les chocs aboutissent à 2 oxygènes dissociés en surface  
 La surface est saturée en oxygène à partir de 1,2*1015 at.cm-1 
Ainsi, en considérant par exemple que tous les chocs n’aboutissent pas à  l’adsorption d’O2 sur la surface, 
c’est-à-dire en ne négligeant pas les phénomènes de « scattering » et de « trapping », il faudrait un 
temps plus long pour l’ensemble des essais pour former l’oxyde de 5 nm d’épaisseur. Il en résulterait une 
augmentation de la gamme de température et donc de la quantité de chrome cumulée dans ce volume. 
Dans ce cas, le coefficient de diffusion apparent du chrome pourrait garder les valeurs définies par Tökei. 
6.3 Diminution de la rugosité de surface 
Les résultats ont montré qu’une diminution de la rugosité favorise la formation d’un oxyde riche en 
chrome. En effet, il a été observé dans le CO2 contenant 40 μbar d’O2, la formation d’un oxyde 
protecteur riche en chrome à la surface d’un acier de Ra= 10 nm alors qu’un échantillon de rugosité plus 
importante de Ra= 150 nm présentait un oxyde non protecteur riche en fer (Figure 101-Figure 103). 
Nous allons voir à présent comment le modèle proposé d’édification de couche d’oxyde permet de 
rendre compte de ce résultat expérimental.  
Une hypothèse permettant d’expliquer ce résultat est une diminution du nombre de sites 
d’adsorption/dissociation de O2 avec la diminution de la rugosité. Ainsi, si la rugosité de surface diminue 
alors il faudra un Δt plus grand pour former l’épaisseur de couche d’oxyde critique. L’augmentation de ce 
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temps d’exposition aura un impact sur l’augmentation de température associée à la formation de l’oxyde 
critique et donc sur sa quantité de chrome. Il en résultera ainsi une augmentation du ratio N Cr/NO, ce qui 
conduira à la formation d’un oxyde plus riche en chrome comme ce qui a été observé 
expérimentalement (Figure 101-Figure 103). 
La Figure 136 présente un schéma de l’effet de la rugosité sur la quantité d’O2 adsorbée en surface pour 
un même Δt.  
 
Figure 136 : Effet de la rugosité sur la quantité d’O2 adsorbée en surface pour un même Δt d’exposition (les traits verts 
représentent les sites d’adsorption-dissociation d’O2 présents sur la surface) 
Cette modification des propriétés de surface peut ainsi avoir un impact considérable sur la quantité 
d’oxygène présente en surface  : on peut alors imaginer un comportement similaire entre une surface 
peu rugueuse placée dans un environnement contenant beaucoup d’O2 et une surface rugueuse placée 
dans un environnement contenant peu d’O2 s’expliquant par le fait que ces deux surfaces présentent la 
même quantité d’oxygène en surface après Δt bien que le nombre de sites d’adsorption d’O2 entre 
celles-ci diffèrent. La Figure 137 montre un schéma présentant la similitude de la quantité d’O2 adsorbée 
entre une surface peu rugueuse exposée à beaucoup d’O2 et une surface rugueuse exposée à peu d’O2. 
 
Figure 137 : Similitude de la quantité d’O2 adsorbée entre une surface peu rugueuse exposée à beaucoup d’O2 et une surface 
rugueuse exposée à peu d’O2 (les traits verts représentent les sites d’adsorption-dissociation d’O2 présents sur la surface) 
Ainsi, cette quantité d’oxygène en surface similaire entre une surface rugueuse exposée à peu d’oxygène 
et celle que présente une surface peu rugueuse exposée à une forte quantité de O 2 pourrait expliquer les 
oxydes similaires formés sur une surface de Ra= 150 nm (Figure 46) sous CO2 contenant 1 μbar et celui 
formé sur une surface de Ra= 10 nm sous CO2 contenant 130 μbar (Figure 97). 
Une autre explication possible pour l’augmentation de la germination d’oxyde «  non protecteur » avec la 
rugosité pourrait être une accumulation préférentielle de lacunes à l’interface métal-oxyde au niveau 
des rayures (Figure 138). Cette accumulation localisée de lacunes permettrait alors la formation de 
cavité à l’interface métal oxyde et ainsi l’établissement préférentielle d’un oxyde non protecteur selon le 
mécanisme du « volume disponible ». 
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Figure 138 : Schéma présentant l’accumulation préférentielle de lacunes à l’interface métal-oxyde au niveau des rayures 
Ce mécanisme de formation préférentielle de germe d’oxyde non protecteur au nive au des rayures et 
d’autres trous conférés par une forte rugosité peut également s’appliquer aux coins des échantillons. En 
effet, dans ces zones, on peut imaginer une concentration plus forte de lacunes de par l’oxydation 
simultanée de la tranche et de la face de l’échantillon. La germination préférentielle d’oxyde non 
protecteur dans le coin des échantillons est observée expérimentalement (chapitre3-Figure 45).  
La   
Figure 139 présente un schéma bilan du mécanisme proposé.  
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Figure 139 : Mécanisme d’oxydation intervenant lors des instants initiaux d’oxydation en fonction de la teneur en O2 et de la 
vitesse de la rampe thermique. NO= nombre d’atomes d’oxygène dissociés (at.cm
-2) ; NCr=nombre d’atomes de Cr (at.cm
-2)  
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7 Synthèse des résultats 
Il a été vu que la cinétique d’oxydation associée à la formation de l’oxyde non protecteur peut 
s’expliquer par la teneur en chrome au sein du spinelle interne Fe 2,3Cr0,7O4. Par contre, dans le cas de la 
formation de l’oxyde protecteur, aucune conclusion catégorique n’a pu être formulée. I l a été proposé 
que le changement de structure cristallographique du spinelle d’inverse à normale puisse contribuer à 
une diminution très importante du coefficient de diffusion du fer. Pour cela, il faut former un oxyde 
spinelle Fe3-xCrxO4 avec x>1,3. 
Un modèle permettant de rendre compte de la nature de l’oxyde formé et plus précisément de sa teneur 
en chrome dans les premiers instants d’oxydation a été proposé. Pour cela, il a été supposé que la nature 
de l’oxyde est définie dans les 5 premiers nanomètres  d’oxyde. En dessous de cette épaisseur, des 
modifications au sein de l’oxyde tel qu’un enrichissement en chrome comme celui observé par analyses 
XPS peuvent se produire. Les quantités d’oxygène et de chrome cumulées dans ce volume ont alors été 
calculées. Le modèle proposé permet de rendre compte des évolutions de composition de l’oxyde en 
fonction des paramètres d’essais. Cependant, il ne permet pas de déterminer la stœchiométrie exacte de 
tous les spinelles formés. Une hypothèse proposée permettant d’exp liquer cette différence  concerne 
l’apport d’oxygène et plus précisément le fait que toutes les collisions d’O2 avec la surface conduisent à 
la dissociation. L’ajustement de ce paramètre pourrait alors peut-être permettre de rendre compte de la 
nature de l’oxyde formé. 
8 Influence de la nature de l’oxyde formé lors des instants initiaux sur 
le comportement en corrosion de l’acier Fe-12Cr 
L’oxydation du fer dans les premiers instants permet ensuite la formation de  lacunes qui s’accumulent et 
condensent à l’interface métal/oxyde. Cette configuration contribue alors à la formation de cavités à 
l’interface métal/oxyde et ainsi au développement de l’oxyde duplexe non protecteur similaire à celui 
observé sur la Figure 38 et présenté dans la littérature à la surface des aciers Fe-9Cr. 
En favorisant l’oxydation du chrome dans les premiers instants par augmentation de la vitesse de la 
rampe thermique ou/et par diminution de la teneur en O2 présente dans le CO2, on diminue fortement le 
flux de fer vers la surface et donc la probabilité de formation de cavités. Dans ces conditions, l’oxyde 














L’objectif principal de cette thèse est l’étude du comportement en corrosion de l’acier Fe -12Cr en milieu 
CO2 à 550°C en vue d’une utilisation pour la réalisation d’échangeur thermique dans le RNR-Na (réacteur 
de 4ème génération. L’enjeu est de taille puisque ce matériau possède de meilleures propriétés 
mécaniques que les aciers austénitiques dans la gamme de température visée, de meilleures propriétés 
physiques et un coût beaucoup plus faible.   
Le comportement de cet acier dans le CO2 était inconnu au début de ces travaux. L’objectif de ce travail a 
donc consisté à déterminer dans un premier temps si l’acier Fe -12Cr présente le même comportement 
en corrosion que l’acier Fe-9Cr largement étudié dans la littérature, ou si sa plus forte teneur en chrome 
permet de modifier considérablement son mécanisme d’oxydation.  
Pour cela, des essais de corrosion dans du CO2 de différentes puretés ont été réalisés. Une étude de la 
composition de la phase gazeuse a montré que l’impureté majeure dans CO2 qui varie selon la qualité du 
gaz est O2.  
Les résultats montrent que sous CO2 contenant une forte teneur en O2 impuretés (~100 µbar), l’acier Fe-
12Cr présente un comportement en corrosion similaire à celui de l’acier Fe -9Cr. Un mécanisme proposé 
dans la littérature permettant de rendre compte de la formation de cet oxyde duplexe est le «  modèle de 
l’espace disponible ». Selon ce mécanisme, la couche de magnétite croit à l’interface oxyde -gaz suite à la 
diffusion du fer à travers la couche d’oxyde. La couche d’oxyde spinelle croit, quant à elle, à l’interface 
acier-spinelle au niveau des cavités formées suite au départ du fer par la diffusion du CO2 sous forme 
moléculaire via des nanocannaux présent dans l’oxyde.  
Il a été observé qu’en augmentant la pureté du CO2, c’est-à-dire en diminuant sa teneur en O2 impuretés, 
la nature de la couche d’oxyde formé à la surface de l’acier Fe -12Cr est très différente de celle observée 
habituellement : un spinelle interne riche en chrome (>20at%) caractérisé par une cinétique de 
croissance beaucoup plus faible (d’un facteur 100) a pu être identifié.  
Une étude de la réactivité des molécules O2 et CO2 menée par XPS a pu mettre en évidence le caractère 
inerte du CO2 dans les premiers instants d’oxydation jusqu’à 330°C, contrairement à O2 qui présente déjà 
une forte réactivité à cette température. Ces résultats suggèrent que les premiers nanomètres de couche 
d’oxyde sont édifiés par la molécule O2. De plus, il a été observé que suivant sa teneur dans la phase 
gazeuse, différents oxydes peuvent se former : une forte teneur en O2 permet l’oxydation du fer et du 
chrome dans les premiers instants alors qu’un teneur plus faible favorise l’oxydation préférentielle du 
chrome par rapport au fer. Il en résulte alors la formation d’un oxyde riche en chrome.  
Nous nous sommes par la suite intéressés aux différents paramètres permettant de favoriser la 
formation d’un oxyde riche en chrome.  
Il a ainsi été observé que la nature de l’oxyde formé dépend fortement de la vitesse de la rampe 
thermique et de l’état de surface du matériau. Les résultats ont montré que l’augmentation de la vitesse 
de la rampe thermique de 2°C/min à 15°C/min permet d’augmenter significativement la teneur en 
chrome au sein de l’oxyde. Par ailleurs, il est proposé que la rugosité soit le paramètre de surface qui ait 
le plus d’impact dans les premiers instants d’oxydation sur la nature de la couche d’oxyde formée. Ainsi, 
il a été observé qu’une diminution de la rugosité favorise la formation d’un oxyde riche en chrome dans 
les premiers instants d’oxydation et qu’il existe une rugosité critique, dépendant de la teneur en O2 du 
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milieu et permettant le basculement entre la formation d’un oxyde non protecteur et un oxyde 
protecteur. Ainsi, plus la teneur en O2 du milieu est importante et plus la rugosité critique permettant le 
basculement entre la formation des deux oxydes est faible. De la même manière, la diminution de la 
teneur en O2 du milieu contribue à l’augmentation de la rugosité critique.  
Un résultat important mis en évidence au cours de ces travaux est le maintie n du caractère protecteur 
de l’oxyde formé lors des premiers instants d’oxydation, suite à une exposition de longue durée  (5000  h) 
en environnement peu protecteur (CO2 contenant de nombreuses impuretés O2) à pression 
atmosphérique mais également sous plus forte pression (250 bar). 
Dans le dernier chapitre, un modèle permettant de rendre compte de l’ensemble des résultats 
expérimentaux, et plus précisément, de l’influence des paramètres intervenant lors des instants initiaux 
sur la nature de la couche d’oxyde formée a été présenté. Il est proposé que la nature de l’oxyde 
dépende des quantités de chrome (NVCr) et d’oxygène (N
V
O) présentes dans les premiers nanomètres 
d’oxyde formés. L’épaisseur critique choisie est de 5 nm. En dessous de cette épaisseur, il est supposé 
que des changements de composition en fer et en chrome au sein de l’oxyde peuvent se produire. Au -
delà de cette épaisseur, la nature de l’oxyde formé est alors définie. Dans ce chapitre, il a été proposé de 
quantifier les grandeurs NVCr et N
V
O mises en jeu. Les résultats montrent que le modèle permet de rendre 
compte des évolutions de composition de l’oxyde en fonction des paramètres d’essais. Cependant, il 
peut être souligné que les rapports NVCr/N
V
O calculés ne permettent pas de justifier la composition réelle 
de l’oxyde formé. Ceci pourrait être dû aux quantifications de N VCr et de N
V
O proposées.  
En perspective de ce travail, quelques expériences complémentaires pourraient être réalisées afin de 
confirmer certains résultats et certaines propositions : 
 Réaliser un essai d’oxydation sous C18O2 contenant différentes teneurs en 
16O2. Cette expérience 
permettrait de mettre en évidence, en s’affranchissant des impuretés 16O2 résiduelles, la croissance 
de la fine couche d’oxyde par O2 et celle de la grosse couche duplexe par CO2.  
 Mesurer la consommation de 70 μbar d’O2 lors des premiers instants d’oxydation. Il avait été mis en 
évidence par sonde Zirox que la consommation de 1 µbar d’O2 est totale mais aucune conclusion sur 
la consommation de 70μbar d’O2 n’a pu être formulée. La simulation présentée chapitre 4 semble 
montrer que dans ces conditions, l’apport d’O2 n’est probablement plus limitant.  
 Réaliser un état de surface écrouis non rugueux et étudier l’effet de l’écrouissage sur la nature de 
l’oxyde formé. Le protocole présenté dans le chapitre 2 n’a pas permis de former de telle surface, 
car l’écrouissage par laminage déforme l’échantillon et induit de la rugosité. Une solution pour 
permettre la formation d’une telle surface pourrait être de diminuer la taille de l’échantillon pour 
permettre suite au laminage, un polissage susceptible d’éliminer la rugosité résiduelle.  
 Caractériser la structure cristallographique de l’oxyde spinelle riche en chrome, afin de vérifier s’il 
présente bien une structure normale 
 Mesurer la teneur en Cr à l’interface métal-oxyde du spinelle riche en chrome (FeCr2O4), afin d’en 
déduire la pO2 à cette interface, nécessaire à la simulation de croissance de l’oxyde (chapitre 4) 
 Vérifier le caractère protecteur de l’oxyde riche en chrome formé suite à un endommagement 
mécanique. En effet, il pourrait être intéressant de voir, si suite à la présence d’une rayure ou 
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d’impuretés de surface, le comportement protecteur de l’oxyde est maintenu ou si, au contraire, 
ces zones favorisent le développement de l’oxyde non protecteur sur toute la surface.  
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1 Spectrométrie à décharge luminescente (SDL) 
1.1 Présentation de la technique 
La spectrométrie à décharge luminescente à détection optique permet de déterminer le profil de 
concentration élémentaire en fonction de la profondeur d’abrasion. Cette technique est souvent utilisée 
pour déterminer l’épaisseur moyenne et la composition de film fin d’oxyde. Durant l’analyse, un plasma 
est généré dans la chambre d’analyse, en imposant une différence de potentiel entre l’anode de la lampe 
et la surface de l’échantillon (cathode) sous une pression d’argon contrôlée. Les ions positifs générés par 
le plasma bombardent alors la surface de l’échantillon et arrachent les atomes qui la compose. Ces 
derniers se retrouvent alors dans le plasma sous forme excités et émettent de la lumière lorsqu’ils 
reviennent à leur état fondamental. La lumière collectée, caractéristique de l’atome émetteur, est alors 
analysée afin de déterminer le profil de concentration. La Figure 140 présente un schéma des différents 
composants de l’appareil SDL. 
 
Figure 140 : Schéma d’un appareil SDL 
La technique d’analyse SDL présente de nombreux avantages: une préparation d’échantillon simple, un 
temps d’analyse court, la détection possible de tous les éléments chimiques avec une forte sensibilité. 
De plus, il peut être souligné que la SDL permet l’établissement de profil sans nécessité de l’ultra-vide. 
Cependant, la technique présente également quelques inconvénients: la résolution latérale est très 
faible car la mesure analyse la surface d’un disque de 4mm de diamètre, la surface à analyser doit être 
plane et il faut préciser que l’analyse ne donne qu’une information élémentaire.  
1.2 Quantification des éléments suite à l’analyse SDL 
Les profils SDL sont obtenus en mesurant en mesurant en continu les intensités d'émission au cours de la 
décharge luminescente par des atomes excités. 
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Dans cette étude deux méthodes de quantification ont été réalisée  :  
La première méthode consiste à diviser l’intensité de tous les éléments par l’intensité totale de la 
lumière (Fi) pour corriger, du mieux possible, l’effet de la matrice sur le signal enregistré. Puis, la 
sensibilité de chaque élément a été déterminée en utilisant l’intensité du signal et le pourcentage 
atomique de l’élément dans la matrice de référence. En utilisant cette procédure, un profil de 
concentration élémentaire en fonction du temps d’abrasion peut être déterminé . Même si cette 
méthode de quantification n’est pas courante, il a été observé que le pourcentage atomique du fer dans 
la magnétite est compris entre 40% et 50%, ce qui est en bon accord avec la fraction atomique réelle qui 
est de 43%. Cependant il peut être souligné que cette méthode de quantification présente un 
inconvénient majeur : aucune quantification des éléments qui ne sont pas présents dans la matrice ne 
peut être réalisée. Dans cette étude, aucune quantification de l’oxygène n’a pu être réalisée par cette 
méthode.  
La seconde méthode de quantification consiste à utiliser le logiciel de quantification lié à l’appareil SDL . 
Pour cela un étalonnage préalable avec des étalons de compositions proches des oxydes et de la matrice 
analysée est nécessaire. En utilisant cette procédure, un profil de concentration élémentaire en fonction 
de la profondeur d’abrasion peut être déterminé . 
1.3 Paramètres expérimentaux liés à l’analyse SDL 
L’appareil SDL utilisé est un Horiba Scientific Profiler 2, dont les profils d’analyses ont été obtenus en 
mesurant l’intensité d’émission des différents constituant en fonction du temps d’abrasion. La surface 
analysée est un cratère de 4 mm de diamètre comme présenté sur la Figure 141.  
 
Figure 141 : Cratère formé sur l’échantillon suite à l’analyse SDL 
Les paramètres expérimentaux utilisés lors des analyses SDL sont les suivants:  
 Pression: 850 Pa; 
 Puissance: 50 W; 
 Module: 7 V; 
 Phase: 4 V; 
 Eléments sélectionnés: Si, Ni, Fe, Mo, Al, Cr, Cu, Mn, Co, P, V, B, W, S, N, O, C. 
 Temps de balayage: 120 s; 
 Temps de mesure: variable selon les épaisseurs des oxydes estimées  
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1.4 Caractéristique des profils SDL 
1.4.1 Profils SDL classique 
Le profil SDL présente le pourcentage atomique des éléments présent en surface en fonction du temps 
d’abrasion. La Figure 142 présente un profil type obtenu suite à une analyse SDL en utilisant la première 
méthode de quantification décrite précédemment.  
 
Figure 142 : Profil SDL d’un échantillon Fe-9Cr oxydé 322h sous CO2 contenant 70µbar d’O2  
L’oxygène n’est pas quantifié par la méthode1, cependant l’intensité du signal donne une information 
sur sa répartition en profondeur.  
Les interfaces des différentes couches analysées sont déterminées à partir des points d’inflexion du 
signal élémentaire. A proximité de la surface, il est observé que le point d’inflexion du signal de chrome 
est aligné avec celui du fer : ceci indique surement une interface entre deux oxydes caractérisés par des 
teneurs en chrome et fer différentes. Plus profondément dans l e substrat, il est observé un alignement 
des points d’inflexion associés aux éléments Fe, Co et O, ce qui indique surement la présence de 
l’interface métal-oxyde. 
1.4.2 Exigences de l’analyse SDL: une surface plane et homogène  
Une condition nécessaire pour réaliser des analyses SDL est la présence d’une surface plane de 
composition homogène. L’analyse du cratère obtenu suite à l’analyse SDL est un bon moyen de vérifier la 
qualité de l’analyse.  
L’exemple suivant présente l’analyse SDL de deux échantillons: le premier présente un oxyde homogène 
sur une surface plane alors que le second présente un oxyde inhomogène caractérisé par la présence de 
nombreux nodules. 
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1.4.2.1 Profil SDL d’un oxyde homogène  
 
Figure 143 : Profil SDL d’une surface homogène 
Le profil SDL montre qu’il y a une zone d’enrichissement en chrome suivie d’une zone de déplétion en 
chrome. L’intensité de O apparait très importante dans les premiers instants d’abrasion puis diminue 
significativement après 0,5 secondes d’abrasion, ce qui est en bon accord avec le fait que le matériau soit 
oxydé. Le profil du cratère obtenu suite à l’analyse SDL est présenté en Figure 144.  
 
Figure 144 : Profil du cratère obtenu suite à l’analyse SDL d’une surface homogène  
Le fond du cratère est assez plat et caractérisé par une rugosité négligeable.  
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1.4.2.2 Profil SDL d’un oxyde hétérogène présentant des nodules d’oxydes 
 
Figure 145 : Profil SDL d’une surface hétérogène 
Ce profil SDL montre qu’il y a une zone de déplétion en chrome et aucun enrichissement associé. Il peut 
être proposé un problème survenu lors de l’analyse. Afin de déterminer l’origine de ce problème, un 
profil du cratère, présenté sur la Figure 146, a été réalisé.  
 
Figure 146 : Profil du cratère obtenu suite à l’analyse SDL d’une surface hétérogène 
Le profil du cratère révèle une abrasion inhomogène probablement du à la présence des nodules 
d’oxyde épais en surface.  Ainsi, l’abrasion SDL ne corrige pas les hétérogénéités de surface et s’effectue 
uniformément sur toute la surface. Les nodules d’oxyde épais présents en surface sont encore visibles au 
fond du cratère après abrasion.  Dans ces conditions, aucun profil élémentaire correct ne peut être 
obtenu.  
1.5 Vitesse d’abrasion dans l’oxyde 
Il a été observé que la vitesse d’abrasion dépend de la nature du substrat. En conséquent, pour 
déterminer l’épaisseur de l’oxyde à partir de la vitesse d’abrasion, il convient de faire une calibration.  
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Dans ce but, un standard de Fe3O4 a été utilisé. Deux analyses SDL ont été réalisées: la première est 
menée dans le but d’identifier la position de l’interface métal -oxyde, et la seconde est réalisée jusqu’à 
cette interface. Puis, la profondeur du cratère et le temps d’abrasion permettent  de déterminer 
précisément la vitesse d’abrasion dans l’oxyde.  
1.5.1 Determination de l’interface Fe3O4-Fe2,3Cr0,7O4 
 
Figure 147: Profil SDL d’un échantillon standard de Fe-9Cr oxydé sous CO2 
D’après le profil présenté sur la Figure 147, l’interface Fe3O4-Fe2.3Cr0.7O4 apparait après environ 
130secondes d’abrasion. Sur la Figure 148 est présenté le profil du cratère.  
 
Figure 148 : Profil du cratère SDL de l’échantillon standard de Fe-9Cr oxydé sous CO2 
La profondeur du cratère peut-être estimée à environ 30μm.  
 
1.5.2 Vitesse d’abrasion dans l’oxyde 
Une analyse SDL jusqu’à l’interface Fe3O4-Fe2.3Cr0.7O4 a été réalisée. La Figure 149 présente le profil SDL 
obtenu. 
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Figure 149: Profil SDL de l’échantillon analyse jusqu’à l’interface Fe3O4-Fe2.3Cr0.7O4 
La Figure 150 présente le profil du cratère. 
 
Figure 150 : Profil du cratère SDL suite à l’analyse de l’échantillon jusqu’à l’interface Fe3O4-Fe2.3Cr0.7O4 
La profondeur du cratère peut-être estimée à environ 9μm.  
La vitesse d’abrasion dans l’oxyde peut être determine via la relation suivante: 
         






         
     
: vitesse d’abrasion dans l’oxyde (μm/s) 
e: profondeur du cratère (μm) 
t: temps d’abrasion (s) 
d’où: 
         
     
  9/131 
         
     
= 0.074 μm/s 
Dans les conditions d’analyse utilisées, la vitesse d’abrasion dans l’oxyde peut être estimé à environ 
0,074 μm/s [4,4 µm/min]. 
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1.5.3 Vitesse d’abrasion dans la matrice 
En considérant la vitesse d’abrasion dans Fe2.3Cr0.7O4 égale à celle dans Fe3O4, l’épaisseur de l’oxyde peut 
être estimée par:  
           
     
   
avec: 
h: épaisseur de la couche d’oxyde  
         
     
: vitesse d’abrasion dans l’oxyde 
t: temps d’abrasion dans l’oxyde  
D’après la Figure 147, le temps d’abrasion dans l’oxyde est de 225 secondes.  
D’où: 
             
          
La vitesse d’abrasion dans la matrice peut être calculée par la relation:  
         
        
   
        
 
Avec: 
         
       : vitesse d’abrasion dans la matrice  
d: profondeur d’abrasion totale  
h: épaisseur de l’oxyde 
        : temps d’abrasion dans la matrice 
D’où:  
         
        
          
       
 
         
            μm/s 
Ainsi, dans les conditions d’analyses, la vitesse d’abrasion dans la matrice métallique peut -être estimée à 
0,1 μm/s [6 µm/min]. Il peut être souligné que la vitesse d’abrasion dans du substrat métallique est plus 
importante que celle dans l’oxyde et que           
                       
     
.  
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2 Spectroscopie de photoélectrons induits par rayons X (XPS) 
2.1 Présentation de la technique 
La Spectroscopie de photoélectrons induits par rayons X (XPS) est une technique spécifique à l’analyse de 
l’extrême surface. La technique consiste à déterminer l’énergie de liaisons des électrons issus des 
niveaux de cœurs des atomes émis par effet photoélectrique suite à l’irradiation par un rayonnement X. 
Suite à l’interaction entre un rayon X incidents d’énergie hν et une surface, les atomes sont ionisés et 
émettent des électrons provenant des niveaux de cœur e t appelés photoélectrons.  
 
Figure 151 : Principe de l’analyse XPS 
Connaissant l’énergie cinétique des photoélectrons émis ainsi que l’énergie des photons incidents, il est 
possible de calculer  l’énergie de liaison des photoélectrons émis par la relation suivante: 
Hν=Ec+EL avec Hν, Ec, EL 
L’énergie de liaison des photoélectrons étant caractéristique de la nature de l’élément chimique dont il 
provient, cette technique permet donc d’identifier la nature des atomes présents en surface.  
Lorsque qu’un atome est engagé dans une liaison chimique,  les niveaux d’énergie de ces électrons de 
valence sont modifiés. Ces modifications sont également perceptibles sur les niveaux d’énergie des 
électrons de cœurs du fait des interactions coulombiennes existantes entre les différentes couches 
électroniques. Ainsi, une faible variation d’énergie de liaison d’un électron de cœur peut être 
représentative d’une liaison chimique engagé par cet atome et donc son environnement chimique.  
En raison des faibles valeurs du libre parcours moyen inelastiques des photoéle ctrons dans un solide, la 
profondeur analysée par XPS est d’environ 5 nm [50] pour un angle d’émergence des photoélectrons de 
90°C par rapport à la surface de l’échantillon. Des analyses angulaires permettent de réduire la 
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2.2 Présentation de l’installation 
2.2.1 Dispositif expérimental 
L’appareil utilisé est un spectromètre ThetaProbe. La source des  rayons X incidents est la raie Kα 
monochromatée de l’aluminium d’une énergie de 1486eV.  La surface latérale analysée est un disque de 
diamètre 400μm. La Figure 152 présente une photo de l’installation utilisée.  
 
Figure 152 : Machine de Spectroscopie de photoélectrons induits par rayons X 
Le dispositif permet de réaliser des analyses angulaires sans pivoter l’échantillon. Des cages de 
détections pour différents angles de collections des photoélectrons sont présentes au sein du détecteur. 
L’avantage principal de ce système est d’assurer que lors des analyses angulaires  la même zone (à des 
profondeurs différentes) est analysée. Cependant, du fait de la division de la collection des 
photoélectrons selon l’angle de provenance, l’analyse est longue.  
2.2.2 L’échantillonnage 
Les échantillons utilisés dans cette étude sont des disques de 10 mm de diamètre et de 0,4mm 
d’épaisseur. Ils sont polis manuellement jusqu’à  la pâte diamantée 1µm puis dégraissés aux ultrasons 
dans un mélange d’acétone et d’éthanol (1:1). 
L’échantillon est placé sur un porte échantillon équipé d’une platine chauffante permettant la réalisation 
d’analyse à différentes températures. Un thermocouple placé en surface de l’échantillon permet de 
contrôler la température lors de l’analyse. La Figure 153 présente une photo d’un échantillon placé sur le 
porte échantillon avant son introduction dans la chambre XPS.  
Figure 153 : Echantillon placé sur le porte échantillon avant son introduction dans la chambre XPS  
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2.2.3 Système d’oxydation in-situ 
Afin d’analyser les premières couches d’oxyde formés sous différentes phases gazeuses (O2 et CO2) à de 
fortes pressions totales (10-4mbar <P<10-5mbar), une chambre d’oxydation annexe reliée à la chambre 
d’analyse XPS a été développée. La chambre d’oxydation permet via l’établissement d’une microfuite et 
d’un système de pompage de créer un flux permanant de gaz lors de l’essai. Le système de chauffe  est 
assuré par des parois réfléchissantes, permettant d’assurer la chauffe de la phase gazeuse.  
Suite au test d’oxydation réalisé, l’échantillon est transféré directement (sans contact avec l’atmosphère) 
vers la chambre d’analyse XPS. La Figure 154 présente une photo de la chambre d’oxydation.   
 
Figure 154 : Chambre annexe d’oxydation reliée à la chambre d’analyse XPS 
2.3 Nature des essais réalisés 
La technique d’analyse XPS a été utilisée pour déterminer la nature des premières couches d’oxyde 
formées, et plus précisément des premières liaisons chimiques formées en fonction des environnem ents 
d’expositions.  
L’utilisation du mode analyse angulaire a permis d’étudier l’évolution de la nature des liaisons en 
fonction de la profondeur d’analyse et ainsi de mettre en évidence la présence de systèmes de couches 
stratifiées. Le Tableau 30 présente les différentes campagnes d’essais menées dans le cadre de cette 
étude.  
Référence des essais Pression 
(mbar) 
Températures Installation 





Chambre d’analyses XPS de 25 à 550°C avec 
une rampe à 2°C/min 
550°C 
Oxydation sous O2 
Chapitre3- partie 3.4.3 
10-5 mbar 330°C Chambre annexe d’oxydation + 
transfert vers chambre d’analyses XPS 
Oxydation sous CO2 
Chapitre3- partie 3.4.4 
10-5 mbar 330°C 
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3 Quantification des éléments suite aux essais XPS 
3.1 Méthodologies 
L’observation des spectres XPS permet d’obtenir une information qualitative sur la nature des éléments 
présents en surface. La quantification de ces éléments nécessite la décomposition des pics identifiés en 
contributions correspondant à un environnement chimique de l’élément considéré. Ce traitement est 
réalisé via le logiciel Avantages.  
 
La méthode utilisée pour quantifier les signaux issus de l'analyse XPS est la suivante:  
1. Réaliser l'analyse XPS  
2. Tracer les spectres et identifier les éléments chimiques associés aux pics 
3. Décomposer le pic en contributions associées à un environnement chimique de l’élément 
considéré 
4. Dégager une tendance sur l'évolution des signaux 
5. Proposer un modèle de couches qui suit la tendance 
6. Ecrire les équations des intensités des signaux en fonction du modèle considéré (obtention d'un 
système avec plus d'inconnues que d'équations)  
7. Résoudre le système d'équation: 
 Soit en utilisant les résultats obtenus sur un étalon analysé dans les mêmes conditions 
que l'échantillon étudié; 
 Soit en utilisant des données obtenues par analyse angulaire de l'échantillon.  
Remarque: ces deux techniques permettent d'ajouter une équation au système (déterminé e en 
5) sans ajouter de nouvelles inconnues 
 
3.2 Application : quantification des éléments présents dans l’oxyde natif du 
Fe-12Cr à température ambiante 
3.2.1 Modèle de l’oxyde natif : film continu et homogène 
Suite à l'analyse de l'oxyde natif à température ambiante (chapitre3-partie 3.4.1), on peut proposer le 
modèle simple suivant:  
 
Figure 155 : Modèle de l’oxyde natif composé d’un film continu et homogène 
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Les hypothèses relatives au modèle sont les suivantes: 
 Couche d'oxyde native homogène, uniforme d'épaisseur d; 
 On considère que la couche de carbone de pollution affecte tous les signaux provenant de 
l'oxyde natif de la même manière. 
 
On peut alors écrire les équations des intensités des signaux du modèle (étape 5):  
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, libre parcours moyen de l'électron provenant du fer. La valeur  de cette constante dépend  de 
la matrice dans laquelle se déplace l'électron. 









l'électron se déplace dans l'oxyde. En effet, même si on analyse les signaux provenant de la matrice de 
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: Aire du pic du niveau 2p3/2 du fer oxydé  





: Aire du pic du niveau 2p du chrome oxydé  





: Aire du pic du niveau 2p du fer métal 
 Obtenus sur le spectre XPS via le logiciel  Avantages 
 
 nljFe , : Sensibilité du niveau nlj de l'élément Fe  
 Constante présente dans les techniques de l'ingénieur [50] 
 nljCr, : Sensibilité du niveau nlj de l'élément Cr  




: Libre parcours moyen de l'électron provenant du chrome et se déplaçant dans la matrice oxyde  




: Libre parcours moyen de l'électron provenant du fer et se déplaçant dans la matrice oxyde  




: Libre parcours moyen de l'électron provenant du fer et se déplaçant dans la matrice métallique  
 Constante à déterminer par la méthode de Tanuma, Powell, Penn (TPP2M) [2] 
 













































: Fraction molaire de fer présent dans le Fe-12Cr 
 
F*T: flux de photons (F)* fonction de transmission de l'analyseur2 (T) 
 Inconnue dépendant de la machine et des conditions d'analyses 
nCroxydé : Fraction molaire de chrome oxydé présent dans la couche d'oxyde  
 Inconnue  à déterminer 
nFeoxydé : Fraction molaire de fer oxydé présent dans la couche d'oxyde  
 Inconnue  à déterminer 
D: Epaisseur de la couche d'oxyde analysée 
 Inconnue  à déterminer 
 
On a donc un système de 3 équations, à 4 inconnues 
3.2.1.3 Signaux provenant d’un étalon de fer  
Déterminons alors l'intensité d'un étalon de fer analysé dans les mêmes conditions que le matériau 
d'étude (étape 6 de la méthode). Cet étalon a été préalablement abrasé afin d’éliminer la couche 
d’oxyde présente en surface. 
 
























3.2.1.4 Système d’équations et résolution 
On obtient finalement le système suivant: 
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Soit: nFeoxydé= 0,148 
                                                                 
3
 Util isation de la loi des mélanges pour la détermination de 
Fe
métalVM12
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d =3,69 nm 
 
La quantification associée au système oxyde natif défini par le modèle film uniforme permet d’estimer 
l’épaisseur de la couche d'oxyde native à 3,69 nm. Ceci est en accord avec le fait que l'on observe les 
contributions des éléments métalliques dans le spectre de l'analyse de l'oxyde natif. 
Cependant, on peut faire remarquer que le modèle "couche d'oxyde native uniforme" ne prend pas en 
considération la couche de carbone de pollution mise en évidence dans le chapitre3-partie 3.4.1. Or, 
cette couche de carbone de pollution atténue également le signal émis par le fer provenant de la matrice 
et détecté par le capteur d’électrons. On en déduit donc que l'épaisseur de la couche d'oxyde 
déterminée  par ce modèle est surévaluée et que les teneurs en chrome et fer au sein de l’oxyde sont 
sous-estimées.  
3.2.2 Modèle de l’oxyde natif : présence d’une couche de carbone de pollution et d’un film continu et 
homogène d’oxyde 
Un modèle prenant en compte une couche de carbone de pollution de 1 nm d’épaisseur a été posé afin 
d’estimer l’épaisseur et les teneurs en chrome et fer au sein de l’oxyde natif.  
 
Figure 156: Modèle considéré 
En considérant l'atténuation du signal de fer métallique provenant de la matrice par une couche de 













































Soit une épaisseur de couche d'oxyde d oxyde  de 2,99 nm. 
 Composition de la couche d'oxyde native:  
Fe-12Cr 




















La couche d'oxyde native est composée de 97,4% de Fe oxydé et de 2,6% de Cr oxydé (proportion 
molaire). Afin de déterminer si la composition de l’oxyde est homogène, des analyses XPS angulaires ont 
été réalisées.  
3.2.3 Modèle de l’oxyde natif : présence d’une structure multicouches : carbone de pollution, oxyde 
de fer et oxyde de chrome 
Une analyse angulaire XPS de l'oxyde natif a été réalisée afin de mettre en évidence la stratification des 
couches d'oxyde et de déterminer les épaisseurs respectives de chacune d'entre elles. L’installation 
utilisée impose que plus l’angle d’analyse est important et plus la profondeur d’analyse est petite.  
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Figure 158 : Analyses XPS angulaires sur l’oxyde natif a- pic Fe2p3/2 ; b- pic Cr2p3/2 ; c- pic O1s ; d- pic C1s 
La Figure 158-d présente le pic de carbone en fonction de la profondeur d’abrasion. On remarque qu’en 
extrême surface, l’intensité du pic de carbone de pollution à ~288eV est importante par rapport à celle 
liée aux pics de carbures (285eV) et que celle-ci diminue avec la profondeur. Ce résultat suggère la 
présence de carbone de pollution en extrême surface. 
De plus, on remarque sur la Figure 158-a, que le fer présent en extrême surface apparait totalement 
oxydé alors que plus en profondeur des contributions métalliques sont visibles. Les contributions du 
chrome évoluent dans le même sens, cependant il peut être souligné qu’en extrême surface la 
contribution de Cr oxyde est quasi-nulle (Figure 158-b). 
Ces proportions suggèrent que la couche d'oxyde native n'est pas uniforme et que le chrome oxydé se 
situe essentiellement à l'interface métal oxyde alors que le fer oxydé se situe en grande partie à 
l'interface oxyde-environnement. La Figure 159 représente le modèle de l'oxyde natif suggéré après 
analyse des résultats obtenus sur le modèle simple d'une couche d'oxyde native homogène uniforme.  
 
Figure 159: Modèle de couche de l'oxyde natif proposé 
c) 
d) 
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3.3 Application: quantification des éléments présents dans l’oxyde à 330°C 
suite à une rampe thermique sous 10-5mbar d’O2 et sous 10-5mbar de CO2 
3.3.1 Estimation de la couche de contaminant hydrocarbonée 
Les épaisseurs des films hydrocarbonés présents en surface des échantillons de Fe-12Cr après les 
différents traitements thermiques ont été évaluées à partir d’une référence.  
Cette référence est un échantillon de Fe-12Cr sur lequel a été effectué un traitement de nettoyage 
plasma dans la chambre d’introduction du spectromètre. Le système de nettoyage est un Gv10x Ds 
Asher commercialisé par la société Ibss group. Ce système contrairement aux nettoyages classiques 
par plasma permet d’éliminer les espèces superficielles carbonées et hydrocarbonées sans effets 
d’abrasion et d’échauffement de l’échantillon grâce à la production de radicaux d’oxygène qui 
convertissent les liaisons H-C en molécules évacuées ensuite par le système de pompage. 
L’acquisition d’un spectre dans la gamme d’énergie correspondante au pic C1s (280-290 eV) a montré 
qu’il n’y avait avec la limite de détection en XPS (~ 1at%) pas de carbone après traitement. Une légère 
oxydation de la surface est toutefois notée. Après l’analyse, l’échantillon est exposé à l’air pendant 12 
heures avant d’être à nouveau introduit dans la chambre d’analyse XPS. Cette exposition à l’air 
permet alors le dépôt de carbone de pollution en surface.  
Les Figure 160-a-b montrent l’effet du dépôt de la contamination sur le pic Fe2p.  
 
Figure 160 : Comparaison des spectres Fe2p réalisés sur un échantillon de Fe-12Cr après traitement plasma et 
« référence » et après traitement plasma suivi d’une exposition à l’air « contaminé » ; a) différence d’intensité 
due à l’atténuation du signal par le film de contaminant, b) changement de la forme du fond continu inélastique 
dû à la présence du film de contaminant  
On remarque que la présence film de carbone de pollution modifie la forme du signal Fe2p. En effet, il 
est observé, une atténuation du signal et un changement de forme du fond continu inélastique visible 
aux énergies de liaisons plus élevées. 
La Figure 161 montre la relation linéaire entre le logarithme du rapport des intensités de Fe2p avant (
2 netFe p
I ) et après exposition à l’air (
2 contaFe p
I ) avec 1
cos  où  est l’angle d’émission des 
photoélectrons par rapport à la normale de l’échantillon.  




Figure 161 : Relation linéaire permettant de déterminer l’épaisseur du film de contaminant à partir des 
intensités de Fe2p pour l’échantillon propre « référence » et ce même échantillon exposé à l’air 
« contaminé » 
En prenant 2,3nm comme valeur du libre parcours moyen inélastique d’un électron ( 2
conta
Fe p ) avec une 
énergie cinétique correspondant à Fe2p dans le film de contamination qui s’est formé à l’air, le 
coefficient directeur de la droite permet de déterminer l’épaisseur du film de contaminant refd à partir 
de la relation suivante : 


















Les épaisseurs cl  des films hydrocarbonés présents en surface des échantillons de Fe -12Cr  après les 
différents traitements thermiques sont ensuite évaluées à l’aide des intensités 1C sI  des pics C1s des 
différents échantillons et de l’intensité 1
ref
C sI du pic C1s de l’échantillon référence pour lequel on a 
précédemment évalué l’épaisseur refd du film de contaminant.  
L’évaluation des épaisseurs cl  prend en compte l’hypothèse que les films forment une couche un iforme 
de composition similaire à celle du film de contaminant référence. Elle est déterminée à partir de 
l’expression suivante : 
    12
1 2




c Fe p ref conta






   
            
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Les épaisseurs de la couche hydrocarbonée déterminées suite aux campagnes d’oxydation menées à 
330°C sous 10-5mbar d’O2 et sous 10
-5mbar de CO2 sont présentées sur la Figure 162. 
 
Figure 162 : Evolution de l’épaisseur lc du film de contaminant en fonction du temps d’exposition dans les deux 
atmosphères O2 et CO2 à T=330°C 
On remarque que dans les deux cas, l’épaisseur de la couche hydrocarbonée diminue avec le temps 
d’exposition. De plus, il peut être souligné que cette évolution est beaucoup plus prononcée sous 
atmosphère O2 que sous CO2.  
Les valeurs de lc déterminées seront utilisées pour les étapes suivantes d’estimation d’épaisseur d’oxyde, 
de concentration en chrome dans l’alliage sous-jacent et de distribution de Fe et Cr dans la couche 
d’oxyde. 
3.3.2 Calcul épaisseur d’oxyde et concentration en chrome dans l’alliage sous-jacent 
Lors de cette étape, nous cherchons à estimer dox l’épaisseur totale du film d’oxyde  sans différencier sa 
nature (composition chimique en Fe ou Cr), en évaluant l’atténuation du substrat par celui -ci, c’est à dire 
en évaluant l’atténuation des composantes métalliques des pics Fe2p et Cr2p.  
Les expressions de ces intensités font interveni r les concentrations nFe et nCr dans l’alliage qui sont 
susceptibles d’être différentes des concentrations théoriques dans l’alliage Fe -12Cr selon la nature du 
film qui se forme lors du traitement thermique sous pression partielle d’O 2 ou de CO2 (formation 
préférentielle d’un oxyde de Fe, d’un oxyde Cr ou croissance d’un oxyde mixte).  
Nous chercherons donc à déterminer à la fois  l’épaisseur totale du film d’oxyde dox ainsi que la 
concentration en pourcentage atomique du chrome dans le substrat. Pour cela, nous allons considérer 
les rapports des intensités entre les composantes métalliques de Fe2p et Cr2p de l’échantillon étudié et 
celles d’un échantillon de Fe-12Cr sur lequel une abrasion ionique a permis d’éliminer l’oxyde natif. Les 
expressions de ces rapports sont indiquées dans les équations ci-dessous :  
lc avant traitement 
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Fe p Fe ox
Fe abraséabrasé ox lc
Fe p Fe p Fe pFe
I n d lc
R
I n    
    
         
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Cr p Cr ox
Cr abraséabrasé ox lc
Cr p Cr p Cr pCr
I n d lc
R
I n    
    
         
   
 
Les densités atomiques (at/cm3) dans l’échantillon de Fe-12Cr abrasé ont été évaluées à partir des 
mesures des intensités de Fe2p et Cr2p pour des standards de Fe et Cr purs pour les mêmes conditions 
d’analyse à partir des expressions ci-dessous. 
Eq 3
2 12 22 3
2 2
2
2 12 22 3
2 2
2
     avec  et 8.42 10 /
     avec  et 8.28 10 /
abrasé
Fe pabrasé pur Vm Fe pur
Fe Fe Fe p Fe p Fepur
Fe p
abrasé
Cr pabrasé pur Vm Fe pur
Cr Cr Cr p Cr p Crpur
Cr p
I
n n n at cm
I
I




   
   
 
Les valeurs trouvées pour les densités atomiques dans l’échantillon de Fe -12Cr sont les suivantes : 














Afin de déterminer à la fois  l’épaisseur totale du film d’oxyde dox ainsi que la concentration en 
pourcentage atomique du chrome dans le substrat, nous considérons l’hypothèse que la concentration 
totale de Fe et Cr dans l’alliage  reste constante. Cela revient à considérer que, lors des traitements 
d’oxydation courts à 330°C, la formation de lacunes est négligeable. Cette hypothèse permet de poser 
les expressions suivantes : 
Eq 5 
abrasé abrasé
t Fe Cr Fe Cr
Fe t Cr
n n n n n
n n n
   
 
 
A l’aide de ces expressions on peut reformuler l’équation 1 ce qui donne l’expression suivante : 
    Eq 6 
exp
2 2 2 2
1
exp exp exp exp
cos cos cos cos
abrasécalc ox ox
Fe t Cr Crabrasé ox lc ox lc
Cr p Cr p Fe p Fe pFe
d dlc lc
R n n R
n        
         
                     








t Fe Crn n n   on obtient alors : 
      Eq 7 
exp
2 2 2 2
1 1 exp exp exp exp
cos cos cos cos
abrasé
calc Cr ox ox
Fe Crabrasé ox lc ox lc
Cr p Cr p Fe p Fe pFe
n d dlc lc
R R
n        
          
                                  
 
A partir de la valeur expérimentale exp
CrR , l’équation 7 permet de déterminer numériquement par 
itération la valeur 
oxd  en cherchant à minimiser  : 
      
2
exp calc
Fe FeR R    
La Figure 163 montre l’évolution de l’épaisseur totale d’oxyde oxd  pour les différents traitements 
thermiques.  
 
Figure 163 : Evolution de l’épaisseur totale dox du film d’oxyde en fonction du temps d’exposition pour deux 
atmosphères O2 et CO2 à T=330°C 
Pour les traitements sous O2, la surface du Fe-12Cr s’oxyde ce qui se manifeste par une augmentation de 
l’épaisseur de l’oxyde avec le temps de traitement. On note que pour le traitement correspondant à une 
rampe en température jusqu’à 330°C suivit d’un maintien pendant 10 minutes, il n’est pas possible de 
déterminer l’épaisseur d’oxyde puisque la composante métallique de Fe2p est nul ce qui  suppose que 
l’épaisseur de l’oxyde est supérieure à 23 cos 4.4
oxyde
Fe p nm   . Cependant, comme l’indique la Figure 
164-b, la composante Cr2p métallique n’est pas nulle. Il se pourrait donc que l’interface métal-oxyde soit 
composée de Cr métal (Chapitre3-partie 3.4.3).  
dox oxyde natif 
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Figure 164 : Pics de photoémission Fe2p et Cr2p pour l’échantillon Fe-12Cr après une rampe jusqu’à 330°C puis 
un palier de 10min sous atmosphère pO2= 10
-5
 mbar. Les deux spectres indiquent qu’il y a une disparition de 
la composante métallique du Fe mais que cette composante est toujours présente  pour le chrome 
La présence de signal « métallique » de Cr et l’absence de signal métallique de fer suite à 10min 
d’oxydation sous O2 à 10
-5mbar pourrait être du à un enrichissement métallique de Cr sous la couche 
d’oxyde.  
Afin de déterminer s’il s’agit bien de composantes métallique de Cr, comparons le signal de Cr avec celui 
d’un échantillon de Cr pur.  
La Figure 165 montre la différence de forme entre les spectres de Cr2p pour un échantillon de Cr pur et 
un échantillon de Fe-12Cr après abrasion ionique.  
 
Figure 165 : Différence de forme observée pour le pic de photoémission Cr2p dans le cas d’un échantillon de Cr 
pur et dans le cas d’un échantillon de Fe-12Cr après abrasion ionique. Dans le but de mieux observer cette 
différence le fond continu de type shirley a été soustrait et les intensités ont été normalisée  
Un résultat surprenant est la forme des pics clairement différents. En particulier les largeurs à mi-
hauteur de Cr2p1/2 et Cr2p3/2 sont sensiblement plus grandes dans le cas de l’échantillon Fe -12Cr. En 
Cr0, métal, 
carbures, nitrures ? 
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effet, on s’attendrait à avoir une forme de pic identique dans le substrat métallique Fe -12Cr et dans 
l’échantillon de Cr pur. Cet élargissement de pic pourrait être du à la présence d’une autre composante 
au sein de l’alliage Fe-12Cr, qui pour les énergies de liaison considérées (~ 576 eV pour Cr2p 3/2) 
pourraient être attribuée à la présence de carbures où de nitrures. La présence de ces contributions à 
l’interface métal oxyde (Figure 164) pourraient alors expliquer la forme du pic de Cr 2p similaire à celui 
de la matrice Fe-12Cr (Figure 165). 
Dans le cas des traitements sous atmosphère de CO2 l’épaisseur totale du film tend à diminuer avec la 
durée du traitement ce qu’il laisse supposer qu’à 330°C cette atmosphère est réductrice.  
 
Une fois 




FeR . On en déduit le pourcentage atomique de Cr à l’aide de la relation 
suivante : 









En ce qui concerne la composition en Cr dans l’alliage sous-jacent, comme le montre la Figure 166, celle-
ci augmente avec la durée du traitement sous atmosphère O2 alors qu’elle tend à diminuer sous 
atmosphère CO2.  
 
Figure 166 : Schéma illustrant ; l’épaisseur lc de contaminant, l’épaisseur totale d’oxyde dox ainsi que le 




mbar et T=330°C 
pCO2=10
-5
mbar et T=330°C 
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Ces résultats sont cohérents avec l’évolution du rapport de l’intensité de la composante oxyde de Cr2p 
sur la somme des intensités des composantes oxyde dans Fe2p et Cr2p en fonction de la durée de 
traitement illustrée sur la Figure 167.  
Pour l’atmosphère O2, l’oxyde à mesure qu’il croit, semble s’enrichir plutôt en Fe oxydé ce qui entraine 
un appauvrissement en Fe dans l’alliage sous-jacent. De plus, il peut être supposé une ségrégation de Cr 
à l’interface métal oxyde et donc une augmentation de la teneur en Cr dans cette zone.  
Pour l’atmosphère de CO2, le film d’oxyde semble s’enrichir en Cr lorsque la durée du traitement 
augmente ce qui s’accompagne par un appauvrissement en Cr dans l’alliage sous -jacent.  
 
Figure 167 : Evolution du rapport de l’intensité de la composante oxyde de Cr2p sur la somme des intensités des 
composantes oxyde dans Fe2p et Cr2p en fonction de la durée du traitement thermique à 330°C sous 
atmosphère pO2= 10
-5
mbar et pCO2= 10
-5
mbar 
3.3.3 Distribution de Fe et Cr dans le film d’oxyde par analyse angulaire  
Nous avons vu précédemment que la composition du film d’oxyde notamment en espèces oxydées de Cr 
et Fe dépend fortement de la nature du gaz réactif utilisé ainsi que de la durée du traitement. Dans cette 
partie nous allons tenter d’estimer la répartition de ces espèces dans le film d’oxyde à partir d’analyse 
angulaire XPS réalisées sur les échantillons de Fe-12Cr pour les traitements suivants : 
  - rampe jusqu’à 330°C sous PO2= 10
-5 mbar  
  - rampe jusqu’à 330°C + maintien pendant 1minute sous pO2= 10
-5mbar 
  - rampe jusqu’à 330°C sous PCO2= 10
-5 mbar 
  - rampe jusqu’à 330°C + maintien pendant 10 minutes sous pCO2= 10
-5mbar 
Cette estimation nécessite d’utiliser les valeurs des épaisseurs totales de film d’oxyde et de contaminant
oxd et cl déterminées précédemment. 
Les distributions des espèces Cr et Fe oxydées sont calculées à partir de la méthode de Paynter [ 3]. Dans 
cette méthode la répartition d’une espèce A est décrite en  discrétisant la profondeur z en une série de i 
oxyde natif 
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points d’inflexion zi, auxquels on attribue des concentrations ci. On montre alors que l’intensité totale 
pour un angle  de photoémission peut s’écrire de la manière suivante  : 






cos cos exp exp
cos cos
N i
N N N N
A A A A
N N N A A
c c z z
I FK c
z z
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          
          
         
  
Si l’on considère que la concentration atomique totale dans le film d’oxyde est homogène, on peut 
considérer la concentration ci(z) comme étant un pourcentage atomique. On a alors : 
    Eq 10     100Fe Cri i i ic z c z   
En tenant compte de la couche de contaminant cl , l’équation 9 devient alors : 




2 2 1 2
1 1 2 2 2
cos cos exp exp exp
cos cos cos
Cr CrN i
ox ox Cr ox N N N N c
Cr Cr p Cr p Cr p ox ox lc
N N N Cr p Cr p Cr p
c c z z l
I FK c
z z
    




            
                             

 
La discrétisation en profondeur est réalisée de manière à obtenir des couches d’épaisseur constante de 
0,2nm, excepté pour la dernière couche dont l’épaisseur est ajustée de manière à obtenir une épaisseur 
totale du film correspondant à oxd . Comme pour les analyses précédentes, le terme F correspond aux 
facteurs instrumentaux et le terme K au facteur de sensibilité relatif au pic de photoémission (facteur de 
transmission T(ECr2p) et section efficace d’ionisation). Dans le cas des analyses angulaires réalisées avec le 
Thetaprobe, l’angle  entre la source X et la direction de photoémission n’est pas constant car il y a 
acquisition simultanée de tous les angles de photoémissions sans pivoter l’échantillon. Il convient donc 
de prendre en compte l’anisotropie de la section efficace d’ionisation par l’intermédiaire du terme 
d’anisotropie  caractéristique de l’élément et du niveau énergétique considéré. Pour Cr2p on a alors: 
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  KCr2p KFe2p 
25 44,55 8,651 12,770 
35 52,32 10,210 15,110 
45 60,56 11,743 17,412 
55 69,11 13,072 19,407 
65 77,82 14,032 20,848 
Tableau 31 : Valeurs des facteurs de sensibilité de Cr2p et Fe2p en fonction de theta 
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Le Tableau 31 indique pour chaque angle de détection, l’angle  et les facteurs de sensibilités associés 
pour les transitions Fe2p et Cr2p en prenant respectivement pour valeur de , 1,45 et 1,47. 
Afin d’ajuster les concentrations pour les différents points d’inflexion du profil, nous allons considérer 
des concentrations atomiques dites apparentes. Il s’agit en fait de pourcentages atomiques de Fe et Cr 
calculés pour chaque angle  de détection en considérant cette fois-ci que la distribution de Fe et Cr est 
homogène. On obtient alors : 
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L’ajustement des concentrations du profil peut ensuite être réalisé par régression en minimisant la 
différence au carré des concentrations apparentes de Cr obtenues à partir des intensités 2 ( )
ox
Cr pI  et 
2 ( )
ox
Fe pI  expérimentales avec celles obtenues à partir des intensités théoriques (équation 11).Le terme 
dmc que l’on cherche à minimiser est le suivant : 
       Eq 14 














Si en théorie cet ajustement semble possible, il conduit souvent en pratique à des solutions aberrantes. 
En effet comme le précise Cumpson [4], dans le cas des analyses XPS angulaires, l’information que l’on 
peut en extraire est fortement limitée par la précision des mesures ce qui conduit à des solutions non 
physiques lorsque l’on force le profil à s’ajuster parfaitement les valeurs expérimentales.  
Il est cependant possible d’utiliser une méthode dite de régularisation comme celle de Tikhonov  [5]. Le 
principe est d’ajouter un terme supplémentaire aux moindres carrés. Il s’agit en fait d’une contrainte qui 
lisse le profil de manière à obtenir une solution plus physique. Selon Cumpson [4], trois types de 
contraintes peuvent être utilisés : 
1- Le carré de la concentration ;  
2
c z dz  => cette contrainte est adaptée pour les premières 
couches atomiques en extrême surface (ségrégation, absorption…). Cette contrainte est la moins 
forte des trois et elle se justifie par le fait que l’intensité suit une loi de Beer-Lambert et que, par 
conséquent, elle est beaucoup plus sensible à l’extrême surface. 
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2- Le carré du gradient de concentration ;  
2
dc z dz dz   => cette contrainte est adaptée lorsque 
l’on souhaite déterminer la distribution d’espèces présente en volume par exemple les éléments 
présents dans un substrat métallique. 
3- Le carré de la courbure ;  
2
2 2d c z dz dz   => cette contrainte est adaptée lorsqu’ il s’agit d’une 
région intermédiaire aux deux cas précédents où l’on a des processus de diffusion.  
 
Dans notre cas, la contrainte la plus adaptée semble le carré de la courbure. L’ajustement des 
concentrations du profil s’effectue donc en cherchant à minimiser la quantité suivante  : 












La dernière étape consiste à déterminer la valeur du paramètre de régularisation . Celui-ci est choisi en 
réalisant une courbe dite « L-curve » qui représente la valeur du terme de contrainte en fonction de celle 
du moindre carré après ajustement pour des  différents. Cette courbe a une forme caractéristique en L 
et la valeur du paramètre   correspondant au point d’inflexion de cette courbe est choisie pour réaliser 
le profil de concentration. Les Figure 168-a-b-c illustrent la recherche du paramètre  et la 
reconstruction du profil pour l’échantillon ayant subi le traitement suivant : rampe jusqu’à 330°C + 
maintien pendant 1minute sous pO2= 10
-5 mbar sous O2 ou CO2. 
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Figure 168 : Exemple de reconstruction de profil à partir de mesures XPS angulaires pour l’échantillon de Fe -12Cr 
ayant suivi une rampe jusqu’à 330°C puis un palier d’une 1minute sous atmosphère PO2= 10
-5
 mbar ; a) 
détermination du paramètre de régularisation (dmc), b) profil du gradient de concentration de Cr dans le film 
d’oxyde et c) comparaison des concentrations apparentes de Cr en fonction de l’angle de photoémission 
obtenues à partir des intensités des composantes oxydes de Cr2p et Fe2p expérimentales et calculées 
Ainsi, on remarque sur la Figure 168-c, que la teneur en chrome de l’oxyde est maximale à proximité de 
l’interface métal-oxyde.  








Figure 169 : Gradients de concentrations obtenus par la méthode de régularisation pour les quatre types de 
traitements thermiques réalisés sur l’alliage Fe-12Cr sur lesquels ont été réalisées des analyses angulaires 
XPS 
Dans le cas du traitement composé d’une rampe jusqu’à 330°C et d’un maintien pendant 1minute sous 
pO2= 10
-5 mbar, la décomposition du spectre de Fe2p a pu être réalisée à l’aide de composantes issues 
de mesures sur des standards de FeO et Fe2O3. La Figure 170 présente la décomposition du spectre XPS à 
partir des références. 
a) 
b) 
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Figure 170 : Décomposition du pic Fe2p à partir des références De FeO et Fe2O3 
Un profil de concentration a par conséquent été réalisé en considérant cette fois -ci trois espèces : Cr 
oxyde ainsi que Fe2+ et Fe3+ pour le Fe oxydé. La Figure 171 représentant ce profil indique une première 
zone proche de l’interface caractérisée par un oxyde mixte de Fe et Cr contenant des cations Fe 2+ suivis 
d’une deuxième région en surface composée essentiellement de cation Fe 3+. 
 
Figure 171 : Profils de concentrations obtenus sur l’échantillon de Fe-12Cr avec un traitement thermique 
consistant en une rampe jusqu’à 300°C suivi d’un pallier d’une minute sous atmosphère PO2= 10
-5
 mbar. Le 
traitement du spectre de Fe2p à partir d’enveloppe obtenues sur des standards de FeO et Fe 2O3 a permis 
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Dans le cadre du développement des réacteurs nucléaires de 4ème génération et plus 
particulièrement du réacteur à neutrons rapides refroidi au sodium (SFR), le CO2 supercritique, 
dans un cycle de Brayton, a été identifié comme fluide potentiel en remplacement de la vapeur 
d'eau dans le cycle de conversion de l'énergie. Les aciers ferrito-martensitiques contenant 9 à 
12 % en poids de Cr sont de bons candidats pour la réalisation d'échangeurs thermiques car ils 
présentent de bonnes propriétés mécaniques jusqu'à une température de 600°C, une forte 
conductivité thermique, un faible coefficient d'expansion thermique ainsi qu'un coût plus 
faible que celui des aciers austénitiques. Cependant, il a été montré que ces aciers forment une 
couche d’oxyde à croissance rapide et carburent fortement dans les conditions du circuit de 
conversion d'énergie (550°C, 250 bar). 
Cette étude a pour objectif d’étudier l’influence de différents paramètres (les impuretés 
présentes dans le CO2, les vitesses de rampe thermique ainsi que l’état de surface) sur le 
mécanisme d’oxydation d’un acier Fe-12Cr dans le CO2 à 550°C. Il est montré qu’en 
fonction de la valeur de ces paramètres, il est possible de former une couche d’oxyde fine 
protectrice en surface sans carburation. Un modèle permettant de rendre compte de 
l’ensemble des résultats expérimentaux est proposé. 
 
